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„In 20 Jahren wirst Du Dich mehr ärgern über die Dinge, die Du nicht getan hast, als über
die, die Du getan hast. Also wirf die Leinen und segle fort aus Deinem sicheren Hafen. Fange
den Wind in Deinen Segeln. Forsche. Träume. Entdecke.“ (Mark Twain)
- YOLO -
III

Zusammenfassung
Das Ziel dieser Arbeit ist die Aufklärung der rohstoffabhängigen Reaktionskine-
tik, um schnell aufschmelzende Glas-Gemenge identifizieren zu können. Untersucht
wurden verschiedene Modellgläser des Natrium-Boro-Alumosilicat-Systems (NABS),
die sowohl hinsichtlich des Al2O3-Gehalts und der Al2O3-Rohstoffe als auch unter
Berücksichtigung unterschiedlicher Boroxidrohstoffe variiert wurden. Eine Kombi-
nation aus Thermoanalyse, in-situ Hochtemperatur-Röntgenbeugung, Heiztischmi-
kroskopie und Abbruchbränden ermöglichte eine eingehende Charakterisierung der
beim Einschmelzen dieser Glasgemenge ablaufenden physikalischen und chemischen
Reaktionen. Für stetig aufgeheizte Glasgemenge zeigten sich zu Beginn des Auf-
schmelzprozesses vom Al2O3-Gehalt unabhängige Na2O SiO2-Reaktionen und eine
Ausbildung von intermediären Phasen. Als letzte verbliebene kristalline Phase wurde
stets Korund festgestellt. In Bezug auf den Umwandlungsgrad zwischen Gemenge
und Glas wurden zwei kinetischen Mechanismen unterschieden: Die primären Reak-
tionen, die ca. 90-95-% des Gemenges umsetzen, laufen relativ schnell ab, dagegen
benötigen die sekundären Reaktionen (Restkornlösung von intermediären Kristallen)
trotz höherer Temperaturen deutlich länger. Werden Gemenge in einen heißen Ofen
eingelegt, tritt eine abweichende Ausbildung von Intermediaten und mit Carnegieit,
eine andere persistente kristalline Phase auf. Da Carnegieit (1562 °C) im Vergleich
zu Korund (2072 °C) eine deutlich niedrigere Schmelztemperatur aufweist, was mit
einer schnelleren Restkornlösung in der Silicatschmelze einher ging, führten hohe
Heizraten verknüpft mit hohen Temperaturgradienten zu einem schnelleren Ein-
schmelzprozess. Mit der Variation des Al2O3-Rohstoffes veränderten sich die Art und
Anteile intermediär gebildeter Phasen und damit die Einschmelzzeit. Bei vermehrter
Ausbildung von Carnegieit war diese um bis zu 20 % kürzer als im Falle eines
höheren Cristobalitanteils. Bei Zusatz von Boroxid erhöhte sich die Einschmelzzeit
signifikant, je nach Rohstoffart um bis 62,5 %. Die Kinetik der Reaktionen wurde
in erster Näherung mit der Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorow-Methode beschrie-
ben. Unter Annahme einer ersten Reaktionsordnung und regulären Wachstumsbe-
grenzung konnten zwei Bereiche mit unterschiedlichen kinetischen Koeffizienten be-
stimmt werden, die unterschiedlichen Lösungsmechanismen zugeschrieben wurden.
Durch zielgerichtete Rohstoffauswahl konnten ihre Anteile soweit verändert werden,
um eine möglichst kurze Gesamtaufschmelzzeit zu erreichen. In Vierstoffsystem
(Na2O B2O3 Al2O3 SiO2) wurde dies durch Kombination von Korund als Al2O3-
Rohstoff sowie Borsäure als B2O3-Rohstoff erreicht.
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1. Einleitung und Motivation
Hochtemperaturprozesse, wie die Glasherstellung sind sehr energieintensiv. So be-
nötigt der Industriezweig „Glasgewerbe, Keramik und Verarbeitung von Steinen“
eine Gesamtprozesswärme von 98,3 TWh pro Jahr, was einem Anteil von 19,3 % des
gesamten industriellen Wärmebedarfs entspricht [1]. Das stetige Steigen der Energie-
preise in den letzten Jahren und eine zu erwartende weitere Preiserhöhung im Zuge
der Energiewende, stellt für die Glasindustrie daher eine große Herausforderung dar.
Aus diesem Grund gab es bereits in der Vergangenheit in Industrie und Forschung
große Bestrebungen, Energie einzusparen. Verschiedene Ansätze wie beispielsweise
die Optimierung des Wannen- und Brennerdesigns [2], ein effizienterer Läuterungs-
prozess [3, 4, 5], sowie eine Optimierung des Einschmelzprozesses [6, 7, 8, 9, 10],
wurden bereits eingehend untersucht. Für den letztgenannten Ansatz soll diese Ar-
beit einen weiteren Erkenntnisgewinn liefern, indem das thermo-chemische Verhalten
von Natrium-(Boro)Alumosilicatglas-Gemengen während des Einschmelzprozesses
aufgeklärt wird.
Dem Einschmelzprozess von Glasgemengen selbst kommt insofern eine besondere
Stellung zu, da hier in der Regel bereits rund 70-80 % der Energie, welche für
den gesamten industriellen Glasherstellungsprozess erforderlich ist, benötigt wird
[11, 12]. Darüber hinaus beeinflusst der Einschmelzprozess direkt die Glasqualität,
indem er die initialen Blasenbedingungen, die sogenannte Startblasenzahl bestimmt
[13]. Diese wiederum ist verantwortlich für das Ergebnis der Läuterung und damit
die finale Glasqualität (vergl. Abbildung 1.1).
Abbildung 1.1.: Einfluss des Einschmelzprozesses auf die Glasqualität
Sollte es während des primären Einschmelzprozesses fälschlicherweise nicht zu einer
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vollständigen Erschmelzung der ursprünglich festen Gemengebestandteile kommen,
beeinflusst dies den weiteren Herstellungsprozess in negativem Maße, weil bei den
verspäteten Lösungsprozessen, der als Relikte verbliebenen sauren Komponenten
(SiO2,Al2O3), stets Blasen frei gesetzt werden. Findet dieser letzte Lösungsprozess
dann z.B. erst im höher temperierten Läuterbereich einer Glaswanne statt, so sind die
gasförmigen Läutermittel zu diesem Zeitpunkt bereits weitgehend aus der Schmelze
entwichen und können ihre blasenentfernende Wirkung nicht mehr entfalten. Als
unmittelbare Folge finden sich Blasen im Glas, welche sich negativ auf die Glasqua-
lität auswirken. Daher ist die Kontrolle der beim Einschmelzprozesses ablaufenden
thermochemischen Reaktionen von größter Wichtigkeit.
Das Einschmelzverhalten wird, abgesehen von den Parametern des Produktionspro-
zesses, von der Glaszusammensetzung und der Rohstoffauswahl beeinflusst. Diese
Faktoren beeinflussen direkt die während des Einschmelzprozesses ablaufenden Re-
aktionen, wie Gasfreisetzung, Festkörperreaktionen sowie Flüssig/Fest-Reaktionen.
Insbesondere das Einschmelzen unter Nichtgleichgewichtsbedingungen wie es das
schnelle Hochheizen des Glasgemenges in einer Glaswanne darstellt, ist sowohl in
wissenschaftlicher als auch in technologischer Hinsicht deshalb Gegenstand eines
vermehrten Interesses. Untersuchungen mit geringen Heizraten (5-40 K/min) zur
Bestimmung thermodynamischer Kennwerte, Einschmelzreaktionen in Abhängigkeit
der Temperatur und Viskositäten im Laufe eines Aufheizprozesses sind in Wissen-
schaft und Industrie bereits fester Bestandteil der Forschung. Allerdings sind Berichte
über die Übertragbarkeit dieser Ergebnisse auf einen industriellen Herstellungsmaß-
stab, die auch die ablaufenden Einschmelzreaktionen zeigen bis dato in der Unter-
zahl [14, 15, 8, 16]. Bei diesen Studien wird das Gemenge in den kontinuierlichen
Schmelzprozess eingebracht (Gemenge wird auf flüssige Schmelze aufgebracht). Dies
führt abweichend zu den Rampenversuchen im Labormaßstab, zur Mitbetrachtung
von Wärme- und Strahlungsleitfähigkeit im Gemenge und dem Korngrößeneinfluss.
Zudem wurde in der Vergangenheit der Forschungsfokus auf Massengläser wie
beispielsweise verschiedene Kalk-Natron-Gläser gelegt und den technischen Spezi-
algläsern wurde keine große Bedeutung zuteil.
Hochfeste (boro)-alumosilicatische Spezialgläser zur Anwendung als Cover and touch-
Gläser sind seit Beginn der Einführung von Smartphones, im Fokus der industriellen
Massenproduktion. Im Zentrum der Untersuchung dieser Arbeit steht daher ein
ternäres/quaternäres Modellglas-System, welches von einem hochfesten kommerzi-
ellen, Multikomponenten- Aluminosilicatglas abgeleitet wurde. Das Ziel dieser Arbeit
ist die Beschreibung und Quantifizierung der während des Einschmelzvorganges
ablaufenden Prozesse, sowie der zur vollständigen Umsetzung des Gemenges benö-
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tigten Reaktionszeit und der Ableitung der damit verbundene Reaktionskinetik. Dies
liefert Erkenntnisse, die im industriellen Maßstab dazu beitragen können, Alumosili-
cate effizienter zu erschmelzen und die durch Relikte verursachte Blasenbildung im
Läuterbereich der Glaswanne zu verhindern.
Der Glasherstellungserfolg ist primär von der Qualität der Rauhschmelze (unge-
läuterte Schmelze) abhängig, die möglichst frei von Gemengerelikten ist und eine
geringe Startblasenzahl aufweist. Die Startblasenzahl wird direkt von der Kinetik des
aufschmelzenden Gemenges beeinflusst. Je schneller alle Komponenten vollständig
gelöst sind, desto niedriger ist diese. Daher sollen hier insbesondere die bei der Bil-
dung der Rauhschmelze ablaufenden Mechanismen und Reaktionen charakterisiert
werden. Dies geschieht in drei Schritten:
• Beschreibung der grundlegenden mechanistischen Reaktionspfade in Abhän-
gigkeit des Al2O3-Gehaltes durch Rampenversuche mit einer Heizrate von
5 K/min: Mit niedrigerem Al2O3-Gehalt wird laut Schairer und Bowen [17]
eine geringere Einschmelztemperatur des Glassystems erreicht, was sich positiv
in der Verringerung der Einschmelzzeit niederschlagen sollte. Darüber hinaus
sollten durch verschiedene Einwaagemengen zudem die Einflüsse der Proben-
menge auf das Einschmelzverhalten untersucht werden.
• In einem darauffolgenden Versuchsaufbau, welcher der kommerziellen Glasher-
stellung bei konstanter Ofentemperatur nachempfundenen ist, sollte bei einer
Heißeinlage bei 1600 °C Ofentemperatur durch Variation der Al2O3- und B2O3-
Rohstoffe eine Verringerung der Einschmelzzeit erkennbar sein. Diese Ergeb-
nisse liefern somit Rückschlüsse auf die bestmögliche Rohstoffwahl bei der
Gemengezusammenstellung für (Boro)-Alumosilicatgläser.
• Im nächsten Schritt soll geprüft werden, ob das Johnson-Mehl-Avrami-
Kolmogorow-Modell, welches per Definition lediglich zur Beschreibung von
Umwandlungen erster Ordnung geeignet ist, auch zur Beschreibung von Ein-
schmelzreaktionen sowohl bei den Versuchen bzgl. Heißeinlage als auch bei
Rampenversuchen angewendet werden kann. Bisher fand dieser Ansatz ledig-
lich Anwendung in der Beschreibung von Kristallisationsvorgängen aus der
Schmelze heraus.
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2.1. Glasherstellung
Die Glasherstellung erfolgt bereits seit mehreren tausenden von Jahren [18]. Die
moderne Glasindustrie mit ihrer Massenproduktion nahm Anfang des 20. Jahrhun-
derts mit diversen Neuerungen (Ziehglasherstellung nach Fourcault, Libbey-Owens-
Verfahren zur Durchsatzsteigerung des Glasblasens) ihren Anfang [19].
Der heutige Glasherstellungsprozess lässt sich in sechs Schritte untergliedern (Ab-
bildung 2.1). Am Beginn steht die Rohstoffauswahl, bei der es auf die Rohstoffche-
mie, die Morphologie und die Verunreinigungen (Art und Gehalt) der eingesetzten
Materialien ankommt. Anschließend werden die Rohstoffe mittels Einwaage und
Abbildung 2.1.: Prozessschritte der Glasherstellung: Rohstoffauswahl, Aufberei-
tung, Einschmelzen, Läuterung, Formgebung und Kühlung
Mischung zu einem Gemenge aufbereitet. Das Einschmelzen des Gemenges, mit Gas-
freisetzung, Festkörper-, Lösungs- und Schmelzreaktionen stellt den zentralen Teil der
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Glasherstellung dar. Die darauf folgende Läuterung sorgt für die Homogenisierung
des flüssigen Glases und die Blasenentfernung aus dem Glas. Anschließend erfolgt
die Formgebung durch Gießen, Floaten, Ziehen, Walzen, Pressen oder weiteren Ver-
fahren. Anschließend erfolgt der Kühlprozess. Der Glasherstellungsprozess wird mit
Veredelung und Vergütung und Qualitätskontrolle abgeschlossen.
Beim industriellen Glasschmelzprozess in einer Glaswanne wird das Gemenge auf
die flüssige Schmelze aufgebracht und bildet dort einen auf der flüssigen Phase
aufschwimmenden Gemengeteppich (1) (Abbildung 2.2). Infolge der Temperaturein-
wirkung kommt es zum Ablauf von Festkörper- und Lösungsreaktionen an des-
sen Ende das Glas flüssig ist (2). Ausgehend von Temperaturunterschieden infolge
der Flammenführung der Gasbrenner und der Abschattung durch den Gemenge-
teppich, die wiederum durch Elektroden und Blasdüsen verstärkt werden, bilden
sich Strömungswalzen, was den Auflösungsprozess des Rohstoffgemisches beschleu-
nigt. Dadurch sinken die schwer löslichen Gemengebestandteile ab (3) und werden
in der Schmelze gelöst. Darauf folgt der Läutervorgang, währenddessen die beim
Aufschmelzen entstandenen Blasen, durch die Freisetzung der Läutermittel an die
Oberfläche aufsteigen und somit aus der Schmelze entweichen (4). In Bereich 5 erfolgt
die Homogenisierung.
Abbildung 2.2.: Schematische Darstellung des industrielle Glasschmelzprozesse in
einer Glasherstellungswanne (adaptiert nach [20])
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2.2. Einschmelzen von Glasgemengen
Das Überführen eines Gemenges zu einer schmelzflüssigen Phase ist ein komplexer
thermochemischer Prozess. Er besteht aus mehreren Schritten, die grob in Gasfreiset-
zung, Festkörperreaktionen, Bildung von Eutektika und der sukzessiven Zunahme
von flüssigen Phasen bis zur vollständigen Auflösung der Gemengebestandteile,
gegliedert werden können. Bei einer kontinuierlichen Aufheizung kommt es bei
Temperaturen um 100 °C zu Dehydratationen von chemisch oder physikalisch ge-
bundenem Wasser. Dies ist beispielsweise bei der als Na2O-Träger eingesetzten Soda
der Fall, die als Monohydrat Na2CO3 · H2O bei 105 °C Wasser abgibt. Im Bereich um
440 °C kommt es zur Verbrennung von möglichen organischen Bestandteilen des
Gemenges. Anschließend werden erste Bestandteile, wie beispielsweise Karbonate
(Na2CO3,CaCO3) zersetzt, wodurch CO2 frei wird. In dessen Folge bilden sich aus den
Karbonaten und den ebenfalls im Gemenge enthaltenen Silicaten binäre und ternäre
Phasen. Diese gehören zu den intermediären Phasen (auch Intermediaten), welche
sich im Laufe der Temperaturbehandlung aus den Gemengebestandteilen bilden. Bei
weiterer Erhöhung der Temperatur kommt es zur Ausbildung von ersten flüssigen
Phasen durch lokale Eutektika. Die Bildung der flüssigen Phasen schreitet mit dem
weiteren Anstieg der Temperatur immer weiter fort, bis auch die schwerlöslichen
Bestandteile (mit einem hohen Schmelzpunkt) des Gemenges vollständig gelöst sind.
Dieser letzte Schritt wird auch Restkornlösung genannt. Das Verständnis der eben
genannten Reaktionen spielt eine essentielle Rolle zur Verbesserung der Erschmel-
zung eines Gemenges, wenngleich betont werden muss, dass all diese Reaktionen
zeitgleich, jedoch räumlich getrennt voneinander statt finden. Je nach Reaktionsart
können verschiedene Untersuchungsmethoden zur Aufklärung der ablaufenden Pro-
zesse eingesetzt werden (Abbildung 2.3).
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2.2.1. Charakterisierung einschmelzender Glasgemenge
Die simultane Thermoanalysen (STA) in Kombination mit der Emissionsgasanalyse
(EGA) dienen der Aufklärung von Gasfreisetzungs- und Festkörperreaktionen, dem
Auftreten von Umwandlungsenthalpien und Gewichtsverlusten sowie die Bildung
flüssiger Phasen. Leitfähigkeitsmessungen werden zur Aufklärung des gesamten
Spektrums der Einschmelzreaktionen, jedoch mit Fokus auf die Erstschmelzbildung,
eingesetzt. Mit der Röntgenbeugung (XRD) werden kristalline Phasen detektiert, die
Rückschlüsse auf Festkörperreaktionen, die Bildung flüssiger Phasen und die Rest-
kornlösung liefern. Die kernmagnetische Resonanzspektroskopie klärt die Nahor-
dung der untersuchten Elemente auf. Die Erhitunzungsmikroskopie misst die ther-
mochemischen Verhalten und kann somit zur Aufklärung von Festkörperreakionen
bis zur Restkornlösung beitragen. Mit den Batch-free-time-Untersuchungen lässt sich
die Zeit bestimmen, welche zur Restkornlösung notwendig ist.
Abbildung 2.3.: Während der Gemengeschmelze ablaufende Reaktionen und deren
Charakterisierungsmöglichkeiten
Simultane Thermoanalysen und Emissionsgasanalyse
Mit der simultanen Thermoanalyse (STA), bestehend aus Differenzthermoanalyse
(DTA), Thermogravimetrie (TG) und Emissionsgasanalyse (EGA), können bei der
Gemengeschmelze kalorimetrische und massenändernde Vorgänge simultan detek-
tiert werden. Damit werden die während des Aufheizprozesses ablaufenden ther-
mochemischen Umwandlungsreaktionen durch die Temperaturdifferenz (zwischen
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Probe und Referenzmaterial) und den Massenverlusten der Probe charakterisiert. So
treten bei Phasenübergängen (Entgasungen, Kristallisation, Schmelzen) endotherme
(Wärme wird verbraucht) oder exotherme (Wärme wird erzeugt) Peaks auf. Bei
Entgasungen geht dies mit einer Massenänderung einher. Die EGA erfasst dabei das
frei werdende von den Gemengebestandteilen abgespaltene Gas via Massenspektro-
metrie. Anhand der detektierten Massenzahl ermöglicht dies eine Zuordnung der frei
gesetzten Gase mit endothermen Reaktionen.
Die DTA erfasst die Temperaturdifferenz zwischen Probe und Referenz. Diese Metho-
de nahm ihren Ursprung bei der Erfassung sogenannter Temperaturkurven. Turner
[21] zitierte zu diesem Sachverhalt im Jahr 1930 bereits 81 Quellen. Der damalige
Stand der Technik setzte sich aus den Kenntnissen über die Schmelzpunkte einzel-
ner Gemengebestandteile, sowie deren Wechselwirkungen untereinander zusammen.
Besonderes Augenmerk lag dabei auf den Wechselwirkungen zwischen Quarz und
den Alkalikarbonaten, sowie den Alkalisulfaten. Tammann und Oelsen [22] zeigten
ebenfalls 1930 mit der Anwendung von sogenannten Erhitzungskurven, eine Weiter-
entwicklung der Temperaturkurven. Diese Methode hatte im Gegensatz zu den voran
gegangenen Untersuchungsmethoden (Versuchsaufbauten und Vorgehensweise wur-
den nur rudimentär erläutert, die Temperaturen wurden meist nur extrapoliert) den
Vorteil einer in-situ-Aufzeichnung der Temperatur, wodurch keine Abschätzungen
der Reaktionstemperaturen mehr erfolgen mussten. Weiterhin wurden in dieser Ver-
suchsreihe Glaszusammensetzung, Korngrößen und die Aufheizraten berücksichtigt,
sowie zusätzlich Kalk als Reaktionsprodukt eingebracht. Mit der Kombination von
DTA und TG, etablierten Wilburn und Thomasson [23] Ende der 50er Jahre des letzten
Jahrhunderts die STA. Damit wurden zusätzlich die massenänderten Vorgänge von
einschmelzenden Gemengen in die Betrachtungen mit einbezogen. Sie findet auch
heute noch Anwendung in der Untersuchung von Einschmelzreaktionen[24, 25, 26,
27]. Diese Methode wurde 1977 von Bader um eine simultane massenspektrometri-
sche Analyse der frei werdenden Gase während des Aufschmelzprozesses erweitert
[28]. Gasfreisetzungen in Form der CO2-Mengen wurden zwar schon ab 1952 von
Kröger im Zuge von Studien über Reaktionsgeschwindigkeiten in aufschmelzenden
Gemengen untersucht, allerdings ohne Temperaturbezug [29, 30]. Auf Grund der
geringen zur Untersuchung verwendeten Probenmengen (< 500 mg), ist eine homo-
gene Verteilung der Gemengebestandteile erforderlich. Dies kann durch eine feine
Aufmahlung entweder des gesamten Gemenges oder der einzelnen Rohstoffe erreicht
werden. Aus diesem Grund ist es mit der Thermoanalyse nicht möglich korngrö-
ßenbedingten Unterschiede festzustellen, da durch das Aufmahlen eine homogene
Kornverteilung erreicht wurde.
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So können mit der simultanen Thermoanalyse die in Tabelle 2.1 aufgeführten Reaktio-
nen detektiert werden. Die Restkornlösung ist jedoch mit der simultanen Thermoana-
lyse nur bedingt bestimmbar, da es in Folge der Blasenausbildung zu einem starken
Rauschen kommt, was die Interpretation der Peaks erschwert.
Reaktion exotherm endotherm Ordnung
Dehydration x 1
Chemisorption x 1
Schmelzen x 1
Kristallisation x 1
Struktureller Phasenübergang x 2
Tabelle 2.1.: Mit der simultanen Thermoanalyse detektierbare Reaktionsarten [31]
Die Differenzkalorimetrie (DSC) stellt eine Weiterentwicklung der DTA dar. Mit der
DSC können im Gegensatz zur DTA auch die Umwandlungsenthalpien bestimmt
werden. Kim und Matyáš [32] zeigten 2002, dass die daraus erhaltenen Daten, mit
denen aus dem thermochemisches Rechenmodel von Madivate [33] vergleichbar sind.
Alle beschriebenen Reaktionen können mit der DTA nur qualitativ beschrieben wer-
den. Zur quantitativen Bestimmung von Phasenumwandlungsparametern ist eine
DSC erforderlich.
Leitfähigkeitsmessungen
Leitfähigkeitsmessungen an aufschmelzenden Gemengen werden in thermische und
elektrische Leitfähigkeitsmessungen unterteilt. Beide Methoden ermöglichen eine
Bestimmung der Erstschmelztemperatur. Weiterhin ist die Charakterisierung von
Gasfreisetzungs- und Festkörperreaktionen sowie die Bildung flüssiger Phasen und
der Restkornlösung möglich. All diese Reaktionen verursachen Zustandsänderungen,
welche durch Leitfähigkeitsmessungen erfasst werden können. Diese finden seit den
50er Jahren des letzten Jahrhunderts Anwendung zur Charakterisierung einschmel-
zender Gemenge. Kröger [29, 30] zeigte in Veröffentlichungen von 1952 und 1953
mit Hilfe von elektrischen Leitfähigkeitsmessungen an Alkalioxyd-CaO-SiO2-CO2-
Systemen einen Anstieg der Reaktionsgeschwindigkeit oberhalb des Sodaschmelz-
punkt durch eine Erhöhung des Verhältnisses von Quarz zu Soda. Dubois und Con-
radt [34] kombinierten beide Methoden, mit Probenmengen bis 200 g, um bei Flint-
und Gelbgläsern eine Erhöhung der thermischen Leitfähigkeit durch Scherbenzugabe
zu zeigen. Die Flintgläser wiesen im Vergleich zu den Braungläsern schon bei einem
niedrigeren Scherbenanteil deutlichere Erhöhungen in der thermischen und elektri-
schen Leitfähigkeit auf, was mit einer schnelleren Schmelzbildung einher geht. Kham
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[35] zeigte ebenfalls durch die Kombination von thermischer und elektrischer Leitfä-
higkeit die Bildung von Gasfreisetzungs- und Festkörperreaktionen sowie Schaum-
bildung und Rauschmelze in Abhängigkeit der Temperatur an unterschiedlichen
Gemengen. Pokorny et. al [36] setzen diese Methode 2013 ein, um bei konstanter Heiz-
rate den Wärmefluss in die Gemengedecke eines Glases zur Atommüllverglasung,
zu charakterisieren. Sie fanden heraus, dass die Wärmeleitfähigkeit ab 680 °C einer
linearen Temperaturfunktion folgt. Diese Werte wurden mit einer Modellrechnung
für Atommüllglas bis zu einer Temperatur unterhalb 700 °C bestätigt. Somit stellen
die thermischen und elektrischen Leitfähigkeitsmessungen eine Methode dar, um das
gesamte Spektrum der während des Einschmelzprozesses ablaufenden Reaktionen zu
charakterisieren.
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Röntgendiffraktometrie
Röntgendiffraktometrie (XRD) erlaubt die qualitative und quantitative Charakterisie-
rung kristalliner Phasen. Der Einschmelzprozess führt durch Temperatureinwirkung
zu Festkörperreaktionen in dessen Folge sich intermediäre, kristalline Phasen bilden.
Im weiteren Verlauf nehmen die kristallinen Phasen durch die Ausbildung flüssiger
und somit amorpher Phasen ab, bis nach Abschluss der Restkornlösung keine kris-
tallinen Phasen mehr detektierbar sind. Es wird bei der Röntgenbeugung zwischen
ex-situ und in-situ Untersuchungen unterschieden. Die ex-situ-Untersuchungen sind
seit Anfang der 60er Jahre des letzten Jahrhunderts Stand der Technik. Zu diesem
Zweck werden Abbruchversuche (um den Zustand der Probe bei einer definierten
Temperatur zu erhalten) durchgeführt. Anschließend werden die Proben zerkleinert,
gemahlen und analysiert. Diese Untersuchungsmethode findet Anwendung in der
Charakterisierung zum Einschmelzverhalten von Glasgemengen. So veröffentlichten
Harrington et al. [37] 1962 eine Arbeit über alkalikarbonatische SiO2-Gemenge. Dabei
verwendeten sie zur Aufklärung der Reaktionskinetik isotherme gravimetrische Ana-
lysen und untersuchten die Reaktionsprodukte chemisch und röntgenographisch.
Sie postulierten die Bildung von Natriummetasilicat aus Soda und SiO2 und einen
schnelleren Reaktionsverlauf zwischen Soda und Kieselglas im Vergleich zu Soda und
Quarz. Kautz und Stromberg [38] setzten 1969 einen Gradientenofen mit Temperatur-
bereichen zwischen 400 - 800 °C und 800 - 1200 °C zur Untersuchung einschmelzender
Glasgemenge aus Quarz, Soda, Kalk bzw. Dolomit ein. Die neugebildeten Phasen
(Na2Ca(CO3), Na4CaSi3O9 und Na2SiO3) wurden ebenfalls per röntgenographischer
Analyse bestimmt. Dabei wurden nicht deutbare Linien im Röntgendiffraktogramm
gefunden. Im Vergleich mit Resultaten aus der Untersuchung von Gemengeteppichen
zweier Glaswannen, waren die Ergebnisse nicht konform. Im Gemengeteppich konn-
ten weder Doppelkarbonat und Natriummetasilicat noch keine nicht zuordenbare
Phase festgestellt werden. Ab 2010 wurden von der Arbeitsgruppe Hrma [39, 40]
mehrere Veröffentlichungen getätigt, bei der zur Aufklärung der Restkornlösung des
Quarzes die quantitative Bestimmung des amorphen Anteils via internem Standard
angewendet wurde. Hierzu wurde die abgeschreckte Glasprobe mit 5 Gew% CaF2 als
interner Standard versetzt und analysiert. Anschließend wurden die Phasenanteile
per Rietveld-Analyse bestimmt. Durch den abweichenden Wert zwischen definier-
ter in der Messprobe enthaltenem Standard und quantitativer Phasenbestimmung,
ergeben sich der amorphe Anteil und damit der aufgeschmolzene Anteil der Pro-
be. Ausgehend davon wurde eine verzögerte Quarzlösung mit ansteigender Quarz-
korngröße gezeigt. In-situ XRD-Untersuchungen an einschmelzenden Glasgemengen
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wurden 2004 in drei Veröffentlichungen von Dolan und Misture [41, 42, 43] vorge-
stellt. Im ersten Teil [41] wurden die einzelnen Gemengekomponenten sowie binäre
Mischungen untersucht und die Ausbildung der intermediären Phasen beschrieben.
Die Untersuchung an Quarz zeigte die Umwandlung von α- zu β-Quarz zwischen
500 und 700 °C. Die Umwandlung zu Tridymit bei 867 °C ist nicht zu sehen, wird aber
auch nicht erwartet, da laut Stevens, Hand und Sharp [44, 45, 46] die Anwesenheit
von Verunreinigungen Voraussetzung für diese Umwandlungsreaktion ist. Cristobalit
wurde nicht festgestellt, da die Untersuchungen nur bis 1300 °C durchgeführt wurden
und sich Cristobalit im Einphasensystem von SiO2 erst ab 1470 °C bildet. Die Unter-
suchung des Rohstoffes Korund zeigte wie erwartet keinerlei Umwandlungsreaktion
in Folge der Temperatureinwirkung bis 1300 °C. Die Soda wies als Ausgangspha-
sen den monoklinen Natrit und den orthorhombischen Thermonatrit auf. Zwischen
450 °C und 500 °C wandelte sich dieser in die hexagonale Hochtemperaturphase
des Natrimkarbonates Gregoryite um. Die schmelzflüssige Phase wurde zwischen
850 und 900 °C detektiert. Die Untersuchung der binären Mischung aus je 50 Gew%
Quarz und Borsäure (Sassolit) bestätigte den geringen Schmelzpunkt von 170 °C der
Borsäure. Ab 600 °C nahmen die Intensitäten der Quarzreflexe sukzessive ab, bei
1300 °C dem letzten Messpunkt waren jedoch noch niedrige Reflexe des Quarzes
vorhanden. Intermediäre Phasen bildeten sich bei dieser Mischung keine. In einer
weiteren Untersuchung wurde Borax (Na2B4O5(OH)4 x 8H2O betrachtet, zum einem
der reine Rohstoff und weiterhin in einer 60/40 Gew%-Mischung mit Quarz. Der
Rohstoff zeigte diverse Entwässerungsreaktionen bei ca. 135 °C zu einem amorphen
Produkt, was sich bei 550 °C in triklines Na2B4O7 umwandelte. Ab 750 °C waren
alle Produkte geschmolzen. Die Untersuchung der Mischung mit Quarz zeigte eine
beginnenden Quarzlösung ab 800 °C. Analog zu dem Versuch mit Borsäure und
Quarz wurden auch in diesem Fall keine intermediären Phasen erfasst.
Im Laufe der Untersuchungsreihe wurde ein großer Einfluss des Probenträgerma-
terials (Al2O3) auf die ablaufenden Reaktionen festgestellt, da das Trägermaterial
teilweise mit den zu untersuchenden Rohstoffen reagierte.
Im zweiten Part der Untersuchungsreihe von Dolan und Misture [42] wurden un-
terschiedlichen Glaszusammensetzungen und den Scherbeneinfluss eruiert. Die Un-
tersuchung von verschiedenen Quarz-Sodagemengen (80/20, 66/33, 60/40 Gew%)
zeigte die intermediären Phasen Na2SiO5 und Na2SiO3, welche in allen drei Gemengen
bis max. 950 °C stabil waren. Eine Schmelze bildete sich ab 780 °C, das Gemenge
war ab 1200 °C vollständig gelöst mit Cristobalit und Quarz als letzte kristalline
Phasen. Ein bei 800 °C durchgeführter isothermer Versuch mit dem 66/33 Gew%-
Gemenge zeigte die sofortige Bildung von Na2Si2O5 im Vergleich zu der langsameren
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Ausbildung von Na2SiO3. Die Untersuchungen bzgl. Scherbenzugabe zeigten keinen
Einfluss auf die Art, jedoch auf die Menge der gebildeten intermediären Phasen.
Der dritte Teil der Veröffentlichungsreihe von Dolan und Misture [43] evaluierte
kalziumhaltige Borosilicatgemenge mit und ohne Scherbenzusatz. Die Reaktion aus
Quarz, CaCO3 und Korund (66/17/17 Gew%) bildete CaSiO3 und Ca2SiO4 ab 900 °C,
wobei die Reflexe von Ca2SiO4 deutlich größer waren als die von CaSiO3. Es wurde
entgegen den Erwartungen kein Anorthit (Kalziumfeldspat) festgestellt. Durch die
Zugabe von 25 Gew% Borax zu dem Gemenge wurde jedoch eine Anorthitbildung
ab 1150 °C erreicht. Dies bedeutet, dass der Einsatz von borhaltigen Rohstoffen die
Reaktionen mit Al2O3-Beteiligung begünstigt.
Mit Röntgenbeugung werden somit qualitativ und quantitativ Festkörperreaktionen,
Fest-Flüssig-Reaktion und die Restkornlösung charakterisiert (letztere durch den Zu-
satz eines internen Standards zur Quantifizierung des amorphen und somit aufge-
schmolzenen Anteils). Weiterhin sollte ein Probenträgermaterial eingesetzt werden,
welches keine Elemente enthält die auch in der zu untersuchenden Probe enthalten
sind, um etwaige Reaktionen zwischen dem Trägermaterial und der Probe zu vermei-
den.
Kernmagnetische Resonanzspektroskopie an Festkörpern (NMR-MAS)
Die Reaktionen einschmelzender Gemenge wurden erstmals 2005 von Jones et. al
[47] via 23Na in-situ NMR-MAS-Spektroskopie charakterisiert. An einem Quarz-Soda-
System wurde gezeigt, dass unabhängig von der Stöchiometrie, Natriummetasilicat
als erste intermediäre Phase durch Korngrenzendiffusion gebildet wird. In weiteren
Studien der gleichen Arbeitsgruppe wurden von Jones et. al [48] ex-situ 23Na, 29Si,
13C NMR – Untersuchungen an bei Temperaturen zwischen 700 °C und 1300 °C
abgeschreckten Gemengeproben durchgeführt. Ausgehend von Peaklage- und Breite
wurden durch Zuordnung der Qn-Spezies die intermediären Phasen Natriummetasi-
licat (Q2)- und Disilicat (Q3), sowie die auftretenden schmelzflüssigen Phasen in Ab-
hängigkeit der Temperatur identifiziert. Somit können via NMR-MAS-Spektroskopie
Festkörper-Reaktionen, die Ausbildung flüssiger Phasen, sowie die beginnende Rest-
kornlösung charakterisiert werden.
Batch-free time-Versuche
Ein Vorläufer der modernen Batch-free-time-Versuchen (BFT) wurde bereits 1940 von
Preston und Turner [49] vorgestellt. Sie ermittelten an Hand von Temperaturkurven
einen positiven Einfluss von kleineren Korngrößen auf die Einschmelzgeschwindig-
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keit.
Bei den modernen BFT-Versuchen wird die Zeit ermittelt, in der ein Gemenge voll-
ständig aufgeschmolzen ist [50]. Zu diesem Zweck wird das Gemenge auf eine
Scherbenschmelze gleicher Zusammensetzung gegeben und das Experiment nach
einer definierten Zeit abgebrochen. Im Anschluss werden die Proben mikroskopisch
untersucht, um festzustellen, ob das Gemenge vollständig aufgeschmolzen ist. Ausge-
hend von unterschiedlichen Zeiten und Temperaturen kann somit der Einfluss unter-
schiedlicher Gemengeparameter und Glaszusammensetzungen auf das Einschmelz-
verhalten gezeigt werden. Meechoowas et. al [9] zeigten mit dieser Methode, dass ein
Austausch von CaCO3 gegen CaSiO3 in einem industriellen Containerglas-Gemenge
zu einem niedrigeren Energiebedarf beim Einschmelzprozess führte.
Erhitzungsmikroskopie
Die Erhitzungsmikroskopie untergliedert sich in zwei Methoden. Mit dem Seitenan-
sichtsmikroskop werden die geometrischen Veränderungen einer in zylindrischen-
oder in Würfelform gepressten Probe erfasst. Diese charakteristischen Punkte
(Deformations,- Minimal,- Halbkugel- und Fließpunkt), auch Fixpunkte genannt,
können einer Viskosität zugeordnet werden. Grygarova [51] zeigte mit dieser Me-
thode den Einfluss des Scherbengehaltes und der thermischen Vorbehandlung auf
die Fixpunkte. Mit zunehmendem Scherbengehalt sank die jeweilige Fixpunkttem-
peratur. Eine längere thermische Vorbehandlungszeit sowie eine höhere Temperatur
bedingten ebenfalls geringe Fixpunkttemperaturen.
Mit dem sogenannten Heiztischmikroskop wird das Benetzungsverhalten der einzel-
nen Rohstoffkomponenten untersucht. Diese erhitzungsmikroskopische Methode zur
Beobachtung von Einschmelzreaktionen etablierte sich Ende der 50er Jahre des letzten
Jahrhunderts [52, 53, 54]. Dabei wurde ein hoher Einfluss des Rohstoffes auf die
Ausbildung einer Erstschmelze gezeigt. Diese ist abhängig vom Benetzungsverhalten
der Flussmittel (z.B. Soda, Kalk). Sind die schwer schmelzenden Bestandteile nicht
genügend durch die Flussmittel benetzt, verzögert sich deren Auflösung oder sie
findet nicht überhaupt statt.
Großversuche
Die Übertragbarkeit von Versuchen im Labormaßstab (bis 200 g) (wie im voran gegan-
genen Kapitel beschrieben) auf ein größeres Schmelzaggregat oder gar eine industriell
genutzte Glaswanne stellt eine große Herausforderung dar [8, 16]. Sowohl in einem
größeren Schmelzaggregat als auch bei Laborversuchen beeinflussen nicht nur die
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Gleichgewichtsreaktionen sondern auch die Kinetik das Einschmelzverhalten. Im Ver-
gleich zu den Laborversuche im Maßstab bis 200 g ist bei größerskaligen Versuchen
auch die Einbeziehung der Granulometrie und der thermischen Gradienten möglich.
Dies lösten Faber, Beerkens und de Waal [55] indem sie mit einen 40 l Hafenofen
den Einfluss verschiedener Gemengeparameter auf die Erwärmung der Einlage un-
tersuchten. Dabei wurden die Gemengedeckenhöhe, der Scherben- und Wasseranteil
sowie die Pelletierung evaluiert und unter Anwendung eines Wärmeeindringmo-
dells verifiziert. Die Ergebnisse zeigten eine Erhöhung der Diffusionsrate bei einer
reinen Scherbengemengedecke um 50 % im Vergleich zu einem Rohstoffgemisch. Die
Pelletierung beeinflusste den Wärmetransport im Gemenge nur in geringem Maße
und der Wasserzusatz verzögerte den Aufheizprozess. Weiterhin wurde eine stärkere
Aufheizung bei ansteigenden Temperaturen das verbliebene Gemenge nicht durch
den Oberofen, sondern durch die Glasschmelze selbst festgestellt. Conradt et al. [8]
führten 1994 mit einer Kombination aus Temperatur-und elektrischer Leitfähigkeits-
messung im 10 kg-Maßstab eine neue Methode ein, die die Abläufe im Einschmelz-
bereich einer Glaswanne genauer nachstellten. Dabei wurden Thermoelemente in un-
terschiedlichen Höhen angebracht, um die vertikale Temperaturverteilung in einem
Gemengehaufen zu monitoren. Damit konnte über einen sprunghaften Anstieg der
Leitfähigkeit festgestellt werden, zu welchem Zeitpunkt eine Erstschmelze in einem
Gemengehaufen auftritt. Die Erstschmelzbildung folgte dabei keinem konstanten
Temperaturverlauf von der Außenseite des Gemengehaufens nach innen. Dadurch
konnte die Theorie einer im gesamten Gemengehaufen einheitlichen Schmelztempe-
ratur nicht bestätigt werden.
2.2.2. Das Einschmelzverhalten beeinflussende Parameter
Das Einschmelzverhalten beschreibt das Verhalten des Gemenges werden des Lö-
sungsprozesses von Gemenge zu einer vollständig umgesetzten Schmelze. Es hängt
von der Glaszusammensetzung, der Gemengeart (Rohstoffart, Korngröße, Wasserge-
halt, Vorbereitung: Vorwärmung, Pelletierung, usw.) und den Prozessparameter (Art
der Wärmeübertragung, Flammenführung, Atmosphäre, usw.) ab.
Glaszusammensetzung
Je nach Glaszusammensetzung ändert sich die Auflösungszeit des Gesamtgemenges,
die durch die Zugabe von schwer löslichen Komponenten wie bsp. SiO2, Al2O3 an-
steigt. Durch die Zugabe von Netzwerkwandlern kann die Aufschmelztemperatur
und Zeit signifikant verringert werden.
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Gemengeart
Die Zusammensetzung des Gemenges ist bei festgelegter Glaszusammensetzung ein
zentraler Bestandteil zur Beeinflussung des Einschmelzverhaltens. Bereits die Art
der eingebrachten Rohstoffe hat einen großen Einfluss, da eine abweichende Chemie
(Oxid, Karbonat, usw.), Kristallographie, Wassergehalt, Korngröße, Kornmorphologie
sowie die spezifische Oberfläche eines Rohstoffes das Einschmelzverhalten entschei-
dend positiv oder negativ verändern können.
Die Korngröße der Rohstoffe hat durch die physikalischen Unterschiede (kleine und
große Oberfläche) eine signifikanten Einfluss auf das Einschmelzverhalten. Potts et al.
[56] zeigten 1944, dass die Einschmelzrate durch eine homogen verteilte Korngröße
der Rohstoffe stärker erhöht werden kann, als wenn lediglich die mittlere Korngröße
reduziert wurde. Dies ist durch eine Gemengeseparierung begründet, was jedoch
durch Scherbenzusatz verhindert werden kann. Cable [57] wies 1960 ein schnelleren
Einschmelzverhalten von feineren Sandkörnern nach, was jedoch zu einem herab
gesetzten Läuterungsverhalten der Glasschmelze führte. In einer Arbeit von Boffé
und Letocart [58] wurde der Korngrößeneinfluss an geringen Gemengemassen (bis
3 g) untersucht: Sowohl die Korngröße als auch die spezifische Oberfläche des einge-
setzten Sandes bedingten eine deutliche Reduzierung der Einschmelzzeit. Dahinge-
gen bewirkten Kalkstein und Dolomit keine Unterschiede in den Aufschmelzzeiten
des Gemenges. Sheckler und Dinger [59] zeigten 1990 mit DTA-Messungen, einen
Einfluss der Korngrößenverteilung: Bei Gemengen mit feinkörnigem Sand bildeten
sich ab 790 °C Sinterhälse, ab 805 °C war ein amorpher Anteil nachweisbar und ab
820 °C traten Gasblasen auf. Die Gemenge mit grobkörnigem Sand zeigten weder eine
Ausbildung von Sinterhälsen, noch Gasblasen im Untersuchungsbereich bis 865 °C.
Die CO2-Abscheidung war durch die Variation der Sandkorngrößen nicht betroffen.
Durch Röntgenbeugung konnte ebenfalls eine Erhöhung der Zersetzungstemperatur
mit der Korngröße und eine Variation der intermediären Phasen sowie der Anteil
den amorphen Anteil (dieser beschreibt, den Anteil an nicht kristallinen Phasen)
nachgewiesen werden.
Al2O3 als Rohstoff
Der Rohstoff Aluminiumoxid Al2O3 spielt in diese Arbeit eine zentrale Rolle. 1961 be-
richtete Kröger und Campana-Ros [60] erstmals über die Umsetzung aluminiumhal-
tiger Gemengebestandteile. Dabei wurde anhand von einem sodahaltigem Gemenge
die Tonerde- mit der Quarzumsetzung verglichen und eine höhere Reaktivität von
Quarz unterhalb 840 °C und von Tonerde oberhalb dieser Temperatur festgestellt. Ein
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Zusatz von Kalkstein führte zu einer weiteren Steigerung der Reaktionsgeschwindig-
keit. Dabei wurde jedoch nicht auf die Wechselwirkungen zwischen Quarz und Al2O3
eingegangen. Referate von Löffler und Prinz aus dem Jahre 1967 handelten von dem
Einfluss von Al2O3-haltigen Stoffen auf die Glasschmelzen. Löffler [61] untersuchte
die Wechselwirkung zwischen Nephelin- bzw. Feldspatglas auf Normalglas und stell-
te eine bessere Homogenisierbarkeit des nephelinhaltigen Glases im Vergleich zu dem
feldspathaltigen Glas fest. Im Bericht von Prinz [62] wurde der Einsatz von Al(OH)3
als Rohstoff diskutiert und ein günstiges Einschmelzverhalten postuliert.
Bauermeister et al. [63] beleuchteten 1977 das Auflösungsverhalten von Al(OH)3,
γ-Al2O3, Feldspat, Nephelin-Syenit und Calumite in binären/ternären silicatischen
Schmelzen. Als Motivation dieser Untersuchungsreihe wurden zum ersten Mal in
diesem Zusammenhang steigende Energie- und Rohstoffpreise sowie höhere Qua-
litätsanforderungen an das Glas genannt. Die Autoren fanden heraus, dass bei nied-
rigen Al2O3-Gehalten in Massengläsern ein Einsatz von den natürlichen Rohstoffen
(Feldspat, Nephelin-Syenit, Calumite) von Vorteil ist. Im Gegensatz dazu begünstigt
die Benutzung von synthetischen Rohstoffen (Al(OH)3, γ-Al2O3) bei technischen und
Spezialgläsern mit höherem Al2O3-Gehalt (bis zu 6 Gew%) das Einschmelzverhalten.
Frolow und Frischat [64] veröffentlichten 1993 ebenfalls eine Arbeit über den Einfluss
aluminiumhaltiger Rohstoffe auf ein Flintglas. Dabei wurde der 1,5 %ige Al2O3-Anteil
mit den verschiedenen Trägern Al(OH)3, γ-Al2O3, Nephelin-Syenit, Calumit und Eco-
melt getestet. Sie stellten eine suboptimalere Lösung von γ-Al2O3 einhergehend mit
dem höchsten Blasenanteil beim Einschmelzen fest. Im Gegensatz dazu zeigten sich
Al(OH)3 sowie Calumit reaktiver. Das beste Lösungsverhalten wies das Gemenge mit
Ecomelt als Al2O3-Träger auf.
In Rahmen von Untersuchungen zur Atommüllverglasung wurde von Pierce et al.
[27] 2012 auch der Rohstoffeinfluss von Al2O3-Trägern untersucht. Sie zeigten den
Vorteil in der Verwendung von Al(OH)3 und AlOOH anstatt von Korund, in einem
18-komponentigen Glas mit 24 Gew% Al2O3. Grund hierfür war das unterschiedliche
Lösungsverhalten. So lösten sich die beiden wasserhaltigen Rohstoffe Al(OH)3 und
AlOOH bereits unterhalb 500 °C, wohingegen der Korund bis 900 °C nachweisbar
war. Durch die geringe Al2O3-Konzentration war die Viskosität der bereits flüssigen
Phase erniedrigt, woraufhin sich die offenen Poren des einschmelzenden Gemenge
ab 660 °C schlossen. Dadurch konnten die Gase nur noch schwierig unter Schaumbil-
dung entweichen, was den Einschmelzprozess zusätzlich verzögerte. In einem Bericht
von Li [6] aus dem Jahre 2014 ging es um den Einfluss von Al2O3 und SiO2-Trägern
für die Herstellung von E-Glasfasern. Er kam zu dem Schluss, dass eine bis 25 %ige
Energieersparnis in Bezug auf die Primärglasherstellung möglich ist, wenn anstatt
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Sand, Kaolinit (Al4[(OH)8|Si4O10] und Pyrophyllit (Al4[(OH)8|Si4O10] eingesetzt wird.
Ursächlich hierfür war eine Substitution von Sand hin zu einem Rohstoff in dem das
SiO2 gebunden vorliegt, woraus ein niedrigerer Schmelzpunkt resultierte.
Wassergehalt
Der Einfluss des Wassergehaltes auf das Einschmelzverhalten wurde insbesondere im
Hinblick auf Alkali- SiO2-Glassysteme bereits eingehend untersucht. Dafür wurden
hauptsächlich elektrischen Leitfähigkeitsmessungen eingesetzt. Martinsen und Mc-
Gee [65] haben in Abhängigkeit des ansteigenden OH-Gehaltes eine Verringerung der
elektrische Leitfähigkeit festgestellt . Weitere Autoren widerlegten diese Ergebnisse.
So wurde über eine mit OH-Gehalt ansteigende Leitfähigkeit in Bleisilicatgläsern
berichtet [66]. Darüberhinaus wurde von Cordaro et al. [67] eine Korrelation zwi-
schen der elektrischen Leitfähigkeit und dem Diffusionskoeffizienten von Natrium
nachgewiesen. Li und Tomozawa [68] erweiterten das Spektrum um die Messung
der Glasübergangstemperatur Tg und Viskositätsmessungen in Abhängigkeit des
Wassergehaltes. Sie fanden eine leichte Tg-Erniedrigung mit der Erhöhung des Was-
sergehaltes heraus, wohingegen bei der Leitfähigkeits- und Viskositätsmessungen
keine signifikante Unterschiede festgestellt werden konnten. Deubener et. al zeigten
2003 und 2008 [69, 70] einen deutlichen Einfluss des Wassergehaltes auf die Glas-
übergangstemperatur Tg und die Viskosität, welche mit ansteigendem Gehalt deutlich
verringert wurde . Als Grund hierfür fungierten vermutlich die OH-Ionen als eine Art
Netzwerkwandler. Ein weiterer Aspekt stellen die Unterschiede zwischen feuchtem
und trockenem Gemenge dar. Im Gegensatz zu den feuchten Gemenge behalten die
trockenen Gemenge in der Arbeit von Grimm [71] bis zu einer Temperatur von 700 °C
ihre Rieselfähigkeit. Im Vergleich zu den feuchten Gemengen, die bereits bei Tempe-
raturen unterhalb 500 °C zusammenbacken, hat dies in der Praxis den Vorteil, dass
die trockenen Gemenge auch bis 500 °C vorgewärmt werden können ohne Probleme
bei der Gemengeförderung zu verursachen.
Scherben
Der Zusatz von Scherben beeinflusst ebenfalls das Einschmelzverhalten, da Scherben
die für kristallin vorliegende Rohstoffe erforderlich Schmelzenthalpie nicht benöti-
gen. So zeigte Conradt [72], dass sich bei Scherbenzugabe bereits unterhalb der So-
daschmelztemperatur eine flüssige Phase bildete. Dadurch ergibt sich ein niedrigerer
Energiebedarf zur Lösung des Gemenges.
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Prozessparameter
Die Art der Wärmeübertragung spielt eine große Rolle, da diese den Reaktionsverlauf
beeinflusst. So kommt es bei geringeren Wärmeübertragung, die bsp. zu einer Heizra-
te 5 K/min zu anderen Reaktionen als bei Versuchen, bei der die Wärmeübertragung
höher ist und das Gemenge dadurch Heizraten von über 100 K/min ausgesetzt
ist. Ist dies der Fall, werden einige als thermodynamisch stabil geltende Phasen,
nicht oder nur in geringerem Umfang gebildet. Die Anwendung unterschiedlicher
Heizraten bei der thermischen Analyse von Glasgemengen im mg-Bereich via DTA,
DSC, TG ist bereits eine etablierte Methode zur Charakterisierung thermochemischer
Reaktionen [73]. Pokorny et al. [73] kombinierte allerdings im Zusammenhang mit
dem Einschmelzen radioaktiven Abfälle, die Heizrate mit einem größeren Probenvo-
lumen. Dabei bezogen Hrma und Pokorny [74, 75] ab 2009 unterschiedliche Heizraten
bei Einschmelzuntersuchungen, allerdings in Bezug auf das Schäumungsverhalten
in ihre Betrachtungen mit ein. Bei diesen Heizraten handelte es ich allerdings um
vergleichsweise geringe 5 - 25 K/min.
In weiteren Untersuchungen, im Hinblick auf die Temperaturverteilung in sogenann-
ten „cold-cap“ Glaswannen (rein elektrisch betrieben [76]), bei der die gesamte flüssi-
ge Schmelze mit einer Gemengeschicht bedeckt ist, wurde die Temperaturverteilung
in der Gemengedecke (400 - 1200 °C) gemessen und die in den Proben enthaltenen
Phasen anschließend röntgenographisch quantifiziert [77, 78].
Der Temperaturverlauf in Abhängigkeit der Eindringtiefe in die Gemengedecke wur-
de mit
T = 383 + 153
d
10
2,97
(2.1)
angefittet, wobei d der Distanz zwischen Gemengedeckenoberfläche und dem Mess-
punkt entspricht. Dieses Modell konnte jedoch nur auf die in dieser Versuchsreihe ein-
gesetzte Glaszusammensetzung („HLW=high level waste glass“ zur Demobilisierung
von Cäsium-137, Strontium-90 und Technetium-99.5) angewendet werden. Weiterhin
wurde auf den Umstand der starken lokalen Beeinflussung des Temperaturprofils
durch kinetische Effekte hingewiesen. Diese führten zum einen zur Lösung der ein-
zelnen Komponenten und weiterhin zur Bildung intermediärer Phasen. In diesem
Zusammenhang wurde von Heizraten um die 35 K/min im unteren Bereich des
Gemengeteppiches berichtet. Der amorphe Anteil weist bei 600 °C einen geringeren
Wert als bei 400 °C auf, was möglicherweise auf die bereits erwähnten, intermediär
gebildeten Phasen zurückzuführen ist. Die Versuche mit Al2O3-haltigen Gemengen
wurden bei niedrigen Aufheizraten < 100 °C durchgeführt.
Weiterhin beeinflusst die Auflagehöhe des Gemenges auf der Schmelze im direkten
20
2.2. Einschmelzen von Glasgemengen
Maße die Wärmeleitfähigkeit, da eine größere Masse eine längere Zeit benötigt, bis
die Wärme vollständig verteilt ist.
Daher bedingt eine höhere Wärmeübertragung auf das Gemenge eine schnellere
Ausbildung einer flüssigen Phase, die die Gemengekörner benetzten was das Ein-
schmelzen beschleunigen kann. Aus diesem Grund ist die Charakterisierung dieser
Reaktionen zum Verständnis und der Verbesserung des Einschmelzverhaltens im
Hinblick auf die Wirtschaftlichkeit unabdingbar.
2.2.3. Bestimmung der Reaktionskinetik
Die Reaktionskinetik kann mit einer Vielzahl von Verfahren bestimmt werden. Im
Folgenden soll nun auf einzelne Modelle, die bereits im Zusammenhang mit der
Glascharakterisierung in der Literatur erwähnt wurden, eingegangen werden.
Aktivierungsenergie über Kissinger-Methode
Die Methode zur Bestimmung der Aktivierungsenergie anhand von DTA-
Untersuchungen bei unterschiedlichen Heizraten, wurde von Kissinger [79, 80] En-
de der 50er Jahre des letzten Jahrhunderts eingeführt. Durch die unterschiedlichen
Heizraten (β [K/min]) kommt es folglich zu einer Verschiebung der Reaktionstempe-
raturen (TR [K]) der Peaks. Ausgehend von der Gleichung
EA
R
= −
d
(
ln β
T 2R
)
d
(
1
TR
) (2.2)
wird ln β
T 2R
über 1
TR
aufgetragen. Die Steigung dieser Gerade multipliziert mit der Gas-
konstante ergibt die Aktivierungsenergie. Die sogenannte Kissinger-Methode ist aus
die Literatur bekannt, um die kinetische Eigenschaften von Gläser und Glasgemengen
unter Temperatureinwirkung zu untersuchen [81, 82].
Diese wurde 2012 um die Methode der Kurvenanpassung mit den kleinsten Quadra-
ten der n-ten Ordnung erweitert, um die Kinetik der Gasfreisetzungsreaktionen wäh-
rend des Einschmelzens von Glasgemengen zu bestimmen [73, 83]. Die Anpassung
geht von einer zeitabhängigen (t) Lösung der Fraktion x, bei der Temperatur T aus.
dx
dt
= A(1− x)nexp(− B
TR
) (2.3)
Der Vorfaktor A, die Aktivierungsenergie E und die Gaskonstante R in Form von
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B=E/R gehen ebenfalls in die Berechnung ein. Dabei wird von einer einfachen Kinetik
der Gemengereaktionen, die unabhängig voneinander ablaufen, ausgegangen und
die kinetischen Reaktionen n-ter Ordnung sollen den gemessenen Daten entsprechen.
Kinetik von Bildungs- und Lösungsreaktionen von Intermediaten
Eine mathematische Beschreibung bzgl. Bildung und Lösung der intermediären Phase
Spinell während des Einschmelzens wurde 2002 von Alton et al. [84] veröffentlicht.
Er wendete das Hixson–Crowell-Modell im Gegensatz zu vorherigen Arbeiten, wie
beispielsweise von Hrma 1986 [85], sowohl für die Bildung aus auch die Lösung von
Intermediaten, im speziellen für den Spinell an. Dieses Modell gilt jedoch nur für
ein Zweikomponentensystem und ist nur für Glaszusammensetzungen ähnlich denen
zur Atommüllverglasungen und nur bei hohen Temperaturen, wenn sich bereits eine
Glasphase gebildet hat, anwendbar [75].
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3. Material und Methoden
Ausgehend von den Erkenntnissen des Literaturstudiums zur Charakterisierung der
Reaktionskinetik von einschmelzenden Glasgemengen wurde nach Festlegung der
Glaszusammensetzung und Rohstoffauswahl folgendes Vorgehen definiert:
I. Charakterisierung der Rohstoffe und des Gemenges in Bezug auf Kristallo-
graphie via XRD (Phasenanteile, Kristallinität, Kristallitgrößen). Zudem wur-
den die morphologische Eigenschaften und die Nahordnung Al2O3-Träger be-
stimmt. Dies diente dem Aufzeigen von Unterschieden in den Al2O3-Trägern,
die vermutlich zu abweichenden Phänomenen im Einschmelzverhalten der
Gemenge führten. Die Literaturstudie zeigte zwar einen signifikanten Einfluss
der Al2O3-Rohstoffe auf das Einschmelzverhalten, eine Erklärung ausgehend
der unterschiedlichen Charakteristika der Al2O3-Rohstoffe wie beispielsweise
Kristallinität, Kristallitgröße, Wassergehalt oder Morphologie wurde meist nicht
angegeben [60, 27, 61, 62].
II. Den Beginn zur Untersuchung der Gemengereaktionen bei unterschiedlichen
Al2O3-Anteilen stellten in-situ Methoden (DTA/TG/EGA und HT-XRD) mit ei-
ner konstanten Heizrate dar. Im Folgenden wurde der Unterschied zwischen in-
situ Methoden, thermochemishen Berechnungen und Tiegel-Abbruchversuchen
sowohl bei einer konstanten Heizrate als auch bei isothermen Bedingungen
aufgezeigt. Ziel dieses Vorgehens waren die glasbildenden Reaktionen und die
Umwandlungskinetik in Abhängigkeit von Al2O3-Gehalt, Probenmenge und
Heizrate im Detail aufzuzeigen. In der Literatur finden sich häufige Berichte,
die zwar eine Methodenkombination zur umfassenden Aufklärung von Ge-
mengereaktionen darstellen, jedoch zum einen nur einen Teilaspekt abbilden,
einen anderen Schwerpunkt setzen und zum Zweiten nicht bezüglich des hier
behandelten Natrium-Alumosilicatglas-System durchgeführt wurden.
III. Anschließend wurde der Al2O3- und B2O3-Rohstoffeinfluss in Bezug auf die
thermochemischen Reaktionen und Umwandlungskinetik eruiert. Dafür kamen
ebenfalls sowohl Versuche bei konstante Heizrate als auch bei isothermen Be-
dingungen zur Anwendung.
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IV. Im letzten Schritt sollten die unterschiedlichen kinetischen Abläufe an
Hand eines Einschmelzmodells welches mit Hilfe der Johnson-Mehl-Avrami-
Kolmogorow-Methode (JMAK) gebildet wurde, miteinander verglichen wer-
den.
3.1. Modellsysteme
Das Glassystem aus Na2O Al2O3 SiO2 wurde in der Literatur bereits eingehend hin-
sichtlich seiner Glasbildungseigenschaften untersucht (Abbildung 3.1). Dabei zeigte
sich ein Glasbildungsbereich, welcher Richtung SiO2 stark eingegrenzt ist. Bei der
Auswertung der Untersuchungen wurde zwischen einer vollständigen Glasbildung
ohne Kristallisierung (+), einer Glasbildung mit partiellen Kristallisationen (N) und
einer vollständigen Kristallisation trotz Abschreckung (Kreis) unterschieden (siehe
Abbildung 3.1. Die Modellsysteme sind mit  gekennzeichnet. In Vorversuchen
wurde die Glasbildungseigenschaft dieser ebenfalls untersucht, wobei alle Systeme
ein von Kristallisationen freies Glas gebildet haben. Auffallend dabei war, dass das
Al2O3-reichste System (AS 16) mit sehr hohen Spannungen belastet war.
Abbildung 3.1.: Glasstabilitätsbereiche [mol%] aus den Veröffentlichungen von
Imaoka et al. [86], Bezborodov et al. [87] und Pinnow et al. [88]
Ausgehend von dem gezeigten Glasbildungsbereich und der Zusammensetzung
eines chemisch vorspannbaren, hochfesten Alumosilicatglas wurden die in die-
ser Arbeit betrachteten Modellsysteme abgeleitet. Dabei handelte es sich bei den
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in dieser Arbeit untersuchten Glaszusammensetzungen um albitische bzw. nephe-
lin/carnegieitische Zusammensetzungen (Abbildung 3.2). Der Albit ist der Feldspat-
gruppe und der Nephelin sowie seine Hochtemperaturphase der Carnegieit sind den
Feldspatoiden zuzuordnen [89]. Die Feldspatoiden sind durch einen geringeren SiO2-
Gehalt gekennzeichnet. Die Modellsysteme AS 5 (Abbildung 3.2 grün) und AS 10 (Ab-
bildung 3.2 schwarz) liegen im albitischen Bereich. Das Al2O3-reichste Modellsystem
AS 16 (Abbildung 3.2 blau) liegt im Nephelinbereich.
Das System Na2O Al2O3 SiO2 wurde unter Gleichgewichtsbedingungen bereits 1956
von Schairer und Bowen [17] eingehend charakterisiert. Sie wiesen die thermodyna-
misch stabilen Phasen Albit, Nephelin, Carnegieit (Hochtemperaturmodifikation von
Nephelin (ab 1254 °C), TS = 1562 °C), Mullit, Diaoyudaoit (β-Alumina) und die Na-
triumsilicate 2 Na2O · SiO2, Na2O · SiO2 Na2O · 2 SiO2 nach [90, 91]. Im Zusammenhang
mit diesen Phasen sind eine Vielzahl von Eutektika möglich, bei der sich unterhalb des
für die jeweilige Phase angegebenen Schmelzpunktes flüssige Phase bilden (Tabelle
3.1). Die Reaktionen unter Al2O3-Beteiligung beginnen ab 767 °C mit der Reaktion
von Feldspat mit Natriumdisilicat Na2Si2O5 zu einem Eutektikum.
Reaktionspartner Eutektische Temperatur/Schmelzpunkt
Albit (NaAlSiO3) + Na2Si2O5 767 °C
Nephelin (NaAlSiO4) + Na2Si2O5 788 °C
Nephelin (NaAlSiO4) + Na2SiO3 900 °C
Tief-Quarz + Albit 1062 °C
Nephelin + Albit 1068 °C
Albit + Korund 1118 °C
Diaoyudaoit (Na2Al22O34) -> liq 1400 °C
Carnegieit + Korund 1475 °C
Carnegieit + NaAlO2 1526 °C
Cristobalit + Korund 1585 °C
Mullit (3 Al2O3 · 2 SiO2) -> liq 1725 °C
Tabelle 3.1.: Eutektische Temperaturen und Schmelzpunkte von Einzelkomponen-
ten im System Na2O Al2O3 SiO2 nach Schairer und Bowen [17]
Im Rahmen der Untersuchungen wurden Zwei-, Drei und Vierkomponentensysteme
betrachtet (Abbildung 3.3 links).
Bei den Zwei- (SiO2 Na2O) und Dreikomponentensystemen (Na2O Al2O3 SiO2)
wurde mit einem konstanten Na2O-Anteil gearbeitet und lediglich das Al2O3 zu
SiO2 – Verhältnis variiert. Das 4K-System leitete sich aus dem 3K-10mol Al2O3 –
System (AS 10) ab, wobei der 5 mol%-ige Boroxidanteil vom Na2O subtrahiert wurde.
Daraus ergaben sich die in Abbildung 3.3 links gezeigten Zusammensetzungen. Die
Nomenklatur der Systeme steht für Alumosilicat (AS) und dem Molanteil an Al2O3
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Abbildung 3.2.: Phasendiagramm des Dreistoffsystems Al2O3-Na2O-SiO2 (adaptiert
nach [92]) mit den in dieser Arbeit behandelten Glaszusammen-
setzungen und den in diesem Zusammensetzungsbereich stabilen
Phasen und Eutektika (Angaben in Gew %): AS 0 in orange, AS 5 in
grün, AS 10 in schwarz, AS 16 in blau
Abbildung 3.3.: Übersicht über die in dieser Arbeit behandelten Modellsyste-
me: Variation der Glaszusammensetzung (links) und Al2O3/B2O3-
Rohstoffvariationen (rechts)
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(AS 5, AS 10, AS 16) und B2O3 (AS 105).
Ausgehend von den 10 mol Al2O3-haltigen Systemen AS 10 und AS 105 wurden wei-
terhin die Al2O3- bzw. die B2O3-Rohstoffe variiert. Daraus ergaben sich die Systeme
AS 10-Korund, AS 10-Tonerde, AS 10-Böhmit, AS 10-Gibbsit, AS 105-B2O3, AS 105-
Sassolin und AS 105-Tincalconit (siehe Abbildung 3.3 rechts).
3.2. Rohstoffe und Gemengeherstellung
Als Rohstoffe wurden zur Charakterisierung des Einschmelzverhaltens SiO2-Mehl,
Soda (Na2CO3), verschiedene Al2O3-Träger (α-Al2O3, γ-Al2O3, γ-AlOOH, γ-Al(OH)3)
und B2O3-Träger (B2O3, H3BO3, Na2B4O7 · 5 H2O) eingesetzt. Sämtliche Rohstoffe wur-
den von der SCHOTT AG zur Verfügung gestellt und weisen einen niedrigen Eisen-
gehalt zum Erschmelzen von Spezialgläsern auf. Das SiO2-Mehl stellt einen nachbe-
handelten Sand dar, die restlichen Rohstoffe wurden synthetisch hergestellt.
Zur Gemengeherstellung wurden die Rohstoffe eingewogen und in einem Kunststoff-
behälter zusammengefügt. Das Gemenge wurde 15 min in einem Mischer homoge-
nisiert. Für die Rampenversuche wurde für jeden einzelnen Versuch eine Mischung
hergestellt. Bei den isothermen Versuchen kam eine Mischung für jede Versuchsreihe
zur Anwendung.
3.3. Analysemethoden
3.3.1. Röntgenpulverdiffraktometrie
Der Kristallphasengehalt und der amorphe Anteil der temperaturbehandelten Glas-
gemengeproben wurde qualitativ und quantitativ durch Röntgenpulverbeugung
(XRD) bestimmt. Hierzu wurde das pulverförmige Probenmaterial zwei Minuten in
einer Wolframcarbidmühle gemahlen. Anschließend erfolgten die Messungen mit
einem Röntgendiffraktometer (Panalytical X’Pert Pro Diffractometer, Almelo, Nie-
derlande) mit einer Bragg-Brentano-Geometrie unter Anwendung von nickelgefilter-
ter Cu-kα-Strahlung (45 kV 40 mA). Die Signalerfassung erfolgte mit einem PIXel
RTMS Detektor. Die Diffraktogramme wurden von 5,0016 zu 79,9956° 2θ mit einer
Schrittweite von 0.003° 2θ und einer Zählzeit von 49,47 Sekunden aufgenommen.
Die Gesamtmesszeit betrug 80 Minuten. In Abbildung 3.4 sind beispielhaft an dem
System AS 10 T (Tonerde) die Diffraktogramme bei unterschiedliche Temperaturbe-
handlungszeiten (Zahl hinter T steht für die Zeit in Minuten) aufgeführt. Das unbe-
handelte Gemenge wird von T0 dargestellt und zeigt Reflexe von Tief-Quarz, Natrit
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(Soda), Tonerde und Korund. Im Laufe der Temperaturbehandlung kam es sowohl zu
sukzessiven Aufschmelzreaktionen als auch zur Bildung von intermediären Phasen,
wodurch Reflexe abnahmen bzw. neue Reflexe im Diffraktogramm sichtbar wurden.
So trat Natriummetasilicat und Tief-Cristobalit ab einer Minute auf. Tief-Carnegieit
und Diaoyudaoit zeigten ab drei Minuten deutliche Reflexe im Diffraktogramm.
Zu diesem Zeitpunkt war bereits eine deutliche Verringerung der Tief-Quarz und
Natritreflexe zu verzeichnen. Im Folgenden nahmen die Reflexe weiter ab, bis das
Diffraktogramm bei T9 keine Reflexe mehr aufwies, was für eine vollständige Lösung
aller kristallinen Bestandteile spricht. Die Zuordnung der Phasen erfolgte durch die
in Tabelle 3.2 dargestellten Strukturdaten. Im Falle der in-situ-Untersuchung entspre-
chen die detektierten Phasen der aufgetretenen Phasen. Die abgeschreckten Glaspro-
ben, zeitgen jedoch stets die „Tief-Variationen“ der detektierten Phasen, da diese bei
Raumtemperatur untersucht wurden und sich gegebenenfalls aus der „Hoch-Phase“
wieder zurück zu den bei Raumtemperatur stabilen Phasen gewandelt haben. Im
Folgenden werden daher die gemessenen Phasen dargestellt.
Abbildung 3.4.: Diffraktogramm des Systems AS 10 T: Tief-Quarz 4, Natrit ©,
Korund, TonerdeI, Natriummetasilicat *, Tief-Carnegieit, Tief-
Cristobalit N, Diaoyudaoit •
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Rietveldverfeinerung
Die gemessenen Röntgendiffraktogramme der Pulverproben bei Raumtemperatur
sowie bei der in-situ Röntgenpulverbeugung, wurden mit dem Rietveldverfahren
quantifiziert. Dieses Verfahren wurde von H. M. Rietveld ursprünglich zur Aus-
wertung von Neutronenbeugungsdaten von Kristallpulvern entwickelt [93, 94]. Im
Gegensatz zur Einkristallbeugung, bei der Reflexintensitäten als Messwerte dienen,
verwendete Rietveld die Zählraten der einzelnen Messpunkte des vollständigen
Röntgendiffraktogrammes. Diese Messpunkte werden mit analytischen Funktionen
beschrieben, wobei eine Anpassung der Funktionsparameter im Laufe des Verfeine-
rungsprozesses mit Hilfe der „least-squares“ - Methode (S) (Methode der kleinsten
Quadrate) sukzessive erfolgt [95]:
S =
∑
i
wi|yio − yic|2 (3.1)
Dabei entsprechen yio der gemessenen Intensität am Ort i, yic der berechneten In-
tensität am Ort i und wi dem Wichtungsfaktor. Die berechnete Intensität yic ergibt
sich aus dem Skalierungsfaktor s, dem Bragg-Reflex kB, der Flächenhäufigkeit mk,
des Lorentz-Polarisations-Faktors Lk, dem Strukturfaktor Fk, der Profilfunktion des
Reflexes k (G∆2θik) und der Untergrundintensität yib:
yic = s
∑
kb
mkLk|Fk|2G · (2θi − 2θk) + yib (3.2)
Die Untergrundintensität wiederum wird wie folgt aus Bm, der die Untergrundvaria-
blen darstellt, bestimmt:
yib =
n∑
m=−1
Bm · (2θ)m (3.3)
Als Funktionsparameter, welche den Verlauf des Diffraktogrammes bestimmen, wer-
den die Gitterkonstanten (bestimmen die Reflexlagen), die Profilvariablen (beschrei-
ben die Reflexform-, Breite- und Flankenform) und die Atomparameter verwendet.
Daher wird für jede zu verfeinernde Phase ein Strukturmodell benötigt. Dies kann
entweder selbst angelegt oder aus einer vorhandene Datenbank hinzugefügt werden.
1977 wurde dieses Verfahren von Malmros und Thomas auf die Röntgenpulverdif-
fraktometrie übertragen [96].
Im Rahmen dieser Arbeit wurde das dem Programm X’Pert High Score Plus von
PanAlytical verwendet. Die dafür verwendeten Strukturdaten sind in Tabelle 3.2
aufgeführt.
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Phase Chemie Datenbank, Code Referenz
Tief-Quarz SiO2 ICSD, 89276 Kihara [97]
Hoch-Quarz SiO2 ICDD, 110-0020 Wright et al. [98]
Natrite Na2CO3 ICSD, 60311 van Alst et al. [99]
Korund Al2O3 ICSD, 73725 Maslen [100]
Tonerde Al2O3 ICSD, 66559 Zhou et al. [101]
Böhmit AlOOH ICDD, 901-2253 Bokhimi et al. [102]
Gibbsit Al(OH)3 ICDD, 900-8238 Saalfeld et al. [103]
Thermonatrit Na2CO3 · H2O ICDD, 901-1154 Wu et al. [104]
Natriummetasilicat Na2SiO3 ICSD, 15388 McDonald et al. [105]
Tief-Carnegieit NaAlSiO4 ICDD, 210-0989 Withers et al. [106]
Tief-Cristobalit SiO2 ICSD, 47221 Pluth et al. [107]
Diaoyudaoit Na2Al22O34 ICSD, 60636 Yamaguchi et al. [108]
Boroxid B2O3 ICDD 96-201-0771 Freyhardt et al. [109]
Sassolin H3BO3 ICSD, 24711 Zachariasen [110]
Tincalconit Na2B4O7 · 5 H2O ICCD 96-900-2676 Luck et al. [111]
Tabelle 3.2.: Verwendete Strukturen zur Rietveldverfeinerung, sortiert nach den
Rohstoffphasen, der Chemie, der Datenbank und der Veröffentlichung
auf die der Datenbankeintrag basiert.
Zu Beginn der Rietveldverfeinerung wurde der Skalenfaktor aller identifizierten
Phasen freigegeben und der Untergrund so lange angepasst, bis der berechnete
der gemessenen Kurve entsprach. Bei einem unbehandelten Gemenge mit einem
niedrigen amorphen Anteil war die Untergrundkorrektur inklusive der Koeffizienten
eins bis vier ausreichend. Mit steigendem amorphen Anteil war eine Anpassung der
Koeffizienten fünf und sechs erforderlich. Die Koeffizienten bestimmen die Ordnun-
gen des in Formel 3.3 angegebenen Parameter Bm. Anschließend wurden folgende
Verfeinerungen für jede einzelne Phase, beginnend mit der mit dem größten Anteil
nacheinander durchgeführt, wobei der Skalenfaktor und die Untergrundkorrektur
weiter freigegeben blieben:
• Gitterkonstanten
• Profilvariablen: Reflexform 1-2
• Profilvariablen: W (bei Bedarf V)
Die Reflexform wird durch die Variablen HGK und HLK definiert.
Die Profilvariablen V und W beschreiben die Halbwertsbreiten (FWHM) der Reflexe
nach:
FWHM = (U · tan2θ + V · tanθ +W )1/2 (3.4)
32
3.3. Analysemethoden
Sobald alle Phasen einzeln verfeinert wurden, wurde der Nullpunkt korrigiert (bei
Freigabe aller bisher verfeinerten Parametern).
Bestimmung des amorphen Anteils und Umwandlungsgrades
Zusätzlich zur quantitativen Phasenbestimmung wurde der amorphe Anteil in den
Proben mit einem internen Standard bestimmt. Dieser Standard erfüllt spezifische Ei-
genschaften, um eine geringe Fehlerabweichung zu erhalten. Dabei dient als Grund-
lage, dass die als Standard verwendete Phase nicht in der Probe enthalten ist und die
Reflexe des Standards nicht die in der Probe enthaltenen Reflexe überlagern. Daher
ist es von Vorteil einen Standard zu verwenden, der eine hohe Symmetrie und somit
wenige Reflexe aufweist, um eine Reflexüberlagerung der sich bildenden Phasen zu
vermeiden. Weiterhin sollte sich die Röntgendichte des verwendeten Standards nicht
zu sehr von der Röntgendichte des vermessenen Probenmaterials unterscheiden, um
den Messfehler durch eine Abweichung in der Röntgenabsorption möglichst gering
zu halten. Zudem ist eine gleichbleibende Qualität in ausreichenden Mengen wichtig.
In der Literatur wurden bereits viele Standardmaterialien- und Mengen diskutiert.
Hrma et al. [40] benutze zur Quantifizierung der Quarzauflösung beim Einschmelzen
von „nuclear waste glass“ 5 Gew% CaF2 als kubischer Fluorit. Weitere Autoren
verwendeten 10 Gew% Zinkit (ZnO) [112], Rutil (TiO2) [113] und Lithiumfluorid [114]
als Standardmaterialien. Zinkit zeigt auf Grund seiner hexagonalen Struktur viele
Reflexe und erschwert somit die Anpassung. Rutil eignet sich auf Grund der hohen
Röntgendichte nicht, bei Lithiumfluorid handelt es sich um eine giftige Komponente.
Daher wurden diese Materialien nicht weiter verfolgt. Im Gegensatz dazu zeigt der
Fluorit mit seiner kubischen Struktur, seiner passenden Röntgendichte und seiner
guten Verfügbarkeit nur als positiv zu erachtende Eigenschaften und wurde daher als
Standardmaterial verwendet. Um den passenden Massenanteil zu eruieren wurden
Voruntersuchungen mit verschiedenen Massenanteilen an Glas- und Standardmate-
rial durchgeführt. Dafür wurde ein Gemenge mit unterschiedlichen Glas- (50 Gew%,
80 Gew%, 90 Gew%, 95 Gew%) und Standardmaterialanteilen (5 Gew%, 20 Gew%
und 50 Gew%) versetzt und röntgenographisch untersucht (3.5). Auf Grund der
geringsten Abweichung im Mittel über alle Glasanteile, wurde für die nachfolgende
Bestimmung des amorphen Anteils 20 Gew% Fluorit eingesetzt. Zum Einsatz kam
CaF2 (MERCK > 97,0 %, CAS: 7789-75-5) mit einem bekannten amorphen Anteil von
11,8 Gew%. Das Probenmaterial wurde mit einer Genauigkeit von 0,0005 g eingewo-
gen.
Aus der Messung und Quantifizierung, der mit dem Standard versetzten Probe
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Abbildung 3.5.: Abweichungen zwischen der eingewogenen und die per XRD ge-
messenen Menge des amorphen Anteils (in Gew%) in Abhängigkeit
der verwendeten Standardmenge zur Bestimmung des amorphen
Anteils
ergibt sich der Massenanteil des Standards RS . Dieser Wert wird dem eingewogenen
kristallinen Massenanteil des Standards WS gegenübergestellt. Daraus ergibt sich der
amorphe Anteilω [115]:
ω =
1− WS
RS
1−WS (3.5)
Da das unbehandelte Gemenge bereits einen gewissen amorphen Anteil aufweist,
wurde in dieser Arbeit ausschließlich der Umwandlungsgrad U in Folge der Tem-
peratureinwirkung berücksichtigt. Dieser ergibt sich aus dem amorphen Anteil des
Gemenges At0 und dem amorphen Anteil der Probe Atx:
U = 1− 1− Atx
1− At0 (3.6)
Bestimmung der Kristallitgrößen
Die KristallitgrößeKg beschreibt die endliche Korngröße eines Pulver und ist definiert
durch die Anzahl paralleler Netzebenen. Störungen im Gitter, (Strukturfehler) verrin-
gern die Kristallitgröße, was zu einer Reflexverbreiterung führt [116]. Sie ist definiert
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durch:
Kg(2θ) =
SF · α
FWHM · cos θ (3.7)
Dabei stellt SF den Scherrer-Formfaktor, α die Wellenlänge, FWHM die Halbwerts-
breite zum eingesetzten Standard und θ den Braggwinkel dar.
In dieser Arbeit wurden die Kristallitgrößen mit Hilfe eines externen
Lathanhexaborit-Standards (LaB6) bestimmt. An diesem Standard wurde zunächst
eine Rietveldverfeinerung durchgeführt. Ausgehend von den gewonnenen Daten
wurde die charakteristische Profilverbreiterung des Gerätes bestimmt. Mit den
gleichen Messeinstellungen wurde anschließend die zu untersuchende Probe
gemessen und per Rietveldverfahren verfeinert [117]. Aus diesen Daten wurde die
Kristallitgröße abgeleitet.
3.3.2. Festkörper - Kernspinresonanzspektroskopie (NMR-MAS)
Mit der NMR - Spektroskopie ist die Identifizierung der elektronischen Umgebung
von Atome möglich. Dabei ist nur die Charakterisierung von magnetisch aktiven
Atomkernen möglich. Diese Aktivität ist durch einen Kernspin und einen magne-
tischen Moment definiert. Bei Anwendung der Festkörper - NMR - Spektroskopie
tritt jedoch das Problem der linienverbreiternden Effekte auf. Mit Hilfe der sogenann-
ten „magic angle spinning“-Methode (MAS) wird durch Eliminierung von räumlich
anisotroper und Dipol-Dipol Wechselwirkungen eine Entkopplung erreicht [118], die
diese Effekte reduziert. In dieser Arbeit kam die 27Al-NMR-MAS-Untersuchung zur
Anwendung. Mit dieser Methode kann der Unterschied zwischen 6-fach und 4-fach
koordiniertem Aluminium festgestellt werden (siehe Abbildung 3.6). Hierfür wurde
ein Bruker Avance DSX 400 NMR Spektrometer mit einer magnetischen Feldstärke
von 9,4 Tesla und einer Frequenz von 400 MHz verwendet. Die Messung erfolgte mit
einem 3-Kanalprobenkopf (4 mm) und einer Rotationsfrequanz von 10 kHz um den
magischen Winkel von 54,74 °. Die Frequenzen wurden gegen den Standard Alumini-
umchlorid AlCl3 bei 0 ppm chemischer Verschiebung referenziert. Um eine vollstän-
dige Relaxation zu Erreichen, wurden die Spektren mit kurzen Rediofrequenzpulsen
von pi/12 mit einer Zeitspanne von einer Sekunde zwischen jedem Messintervall
aufgenommen wobei der Durchschnitt der 3 k Übergänge gebildet wurde.
Die Spektren zeigen je nach Koordination des Aluminiums charakteristische Peaks.
So tritt der Peak des 6-fach koordinierten Aluminium zwischen -10 und 15 ppm auf.
Fünffach koordiniertes Aluminium zeigt einen Peak zwischen 30 und 40 ppm und
vierfach koordiniertes Aluminium ist zwischen 50 und 100 ppm zu finden (Abbildung
3.6). Die Signalbreite des 4-fach koordinierten Aluminiums ist abhängig von der
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Abbildung 3.6.: Chemische Verschiebungen [ppm] der 4-fach koordinierten Alu-
miniumatome (unten) zwischen 50 und 100 ppm und der 6-fach
koordinierten Aluminiumatome zwischen -10 und 15 ppm
chemischen Umgebung. Steht das Aluminium mit Bor oder Phosphor in Verbindung
entsteht ein Peak zwischen 35 und 50 ppm, wohingegen eine Siliziumumgebung
einen Peak zwischen 50 und 75 ppm aufweist.
Die Spektren wurden mit Mestralab Research MNova NMR im manuellen Modus oh-
ne Abzug des Untergrundes ausgewertet. Dazu wurden die Flächen unter den Peaks
bestimmt und zwischen 6-fach und 4-fach Koordination zueinander ins Verhältnis
gesetzt.
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3.4.1. Thermoanalysen
Die Thermoanalyse diente der Untersuchung der chemischen und physikalischen
Eigenschaften des einschmelzenden Gemenges während eines definierten Aufheiz-
prozesses. In dieser Arbeit kamen die Methoden der Differenz-Thermoanalyse (DTA)
und der Thermogravimetrie (TG) in Kombination mit einer thermischen Gasanalyse
(EGA: evolved gas analysis) zum Einsatz. Die DTA misst die energetischen Ände-
rungen als exothermes (Energie wird an Umgebung abgegeben) oder endothermes
(Energie muss zugeführt werden) Signal, womit Reaktionsvorgänge wie beispiels-
weise Phasenumwandlungen, Schmelzbildung oder Verdampfung erfasst werden
können. Mit der Thermogravimetrie (TG) werden Massenänderungen bestimmt und
das Massenspektrometer nimmt die frei werdenden Gase auf.
Die Thermoanalysen wurden an einem simultanen thermischen Analysegerät (STA
409 PC/PG ) in Kombination mit einem QMS 403 C Aeolus der Firma Netzsch
(Selb, Deutschland) durchgeführt. Mit diesem Gerät war es möglich gleichzeitig
eine Kombination aus DTA, TG und MS aufzunehmen. Zu diesem Zweck wurden
die Gemenge bis zu einer mittleren Korngröße von 15 µm aufgemahlen und zu je
100 mg in einen PtRh 80/20 - Tiegel gefüllt. Die Messung wurde ohne Abdeckung
unter Luftatmosphäre durchgeführt. Als Referenzmaterial diente ein leerer Pt/20Rh -
Tiegel.
3.4.2. In-situ Röntgenpulverdiffraktometrie (HT-XRD)
Im Gegensatz zur Röntgenpulverdiffraktometrie (XRD) wurde die zu untersuchende
Probe bei der In-situ Röntgenpulverdiffraktometrie einer definierten Temperaturbe-
handlung ausgesetzt. Dafür wurde ein Ofen (Anton Paar-Heizkammer, HTK 1200N,
Graz, Österreich), der mit Hilfe eines Eurotherm Reglers betrieben wird, in das oben
beschriebene Röntgendiffraktometer eingebracht. Der Eurothermregler wurde mit
Hilfe eines Typ S - Thermoelementes mit einer Genauigkeit von 0,5 % direkt unter dem
Probenhalter gesteuert. Um mögliche Reaktionen zwischen dem Gemenge und dem
Probenträger auszuschließen wurde der aus Al2O3-bestehende Probenträger mit einer
Pt/1Ir-Folie ausgekleidet. Anschließend wurde die pulverförmige Gemengeprobe mit
einem mittleren Korndurchmesser von 15 µm dort eingebracht und mit einer Heizrate
von 5 K/min von Raumtemperatur auf 1200 °C aufgeheizt. Dabei wurde nach jeweils
50 °C eine Messung zwischen 5,0131 und 79,9711 °2-Theta mit einer Schrittweite
von 0,026 und einer Messzeit von 8,67 sec, pro Schritt durchgeführt. Da es in Folge
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der thermochemischen Reaktionen des Gemenges während des Aufheizvorganges
zu Höhenveränderungen der Proben kommen kann wurde ein AP Stage Mover zur
automatischen Höhenkorrektur eingesetzt. Mit der Rietveld-Methode wurden die
auftretenden Phasen quantifiziert. Durch den kontinuierlichen Aufheizprozess war
der Einsatz eines internen Standards zur Bestimmung des amorphen Anteils und den
daraus resultierenden Umwandlungsgrad, nicht möglich.
Bestimmung des Umwandlungsgrades über HT-XRD
Da ein interner Standard durch die Temperatureinwirkung mit den Gemengebestand-
teilen reagiert hätte, wurde bei der HT-XRD zur Bestimmung des Umwandlungs-
grades zwischen Gemenge und aufgeschmolzenem Glas ein externer Standard ver-
wendet. Diese Methode fand bereits eine breite Anwendung bei der Quantifizierung
von temperaturabhängigen Dehydrationsreaktionen von Zementen [119, 120]. Beim
quantitiven Rietveldverfahren wurde stets auf 100 % Phasenanteil normiert. Daraus
würden sich im Laufe des Aufschmelzprozesses Fehler in der Quantifizierung, da
durch die Abnahme einzelner Phasen, die verbliebenen Phasen eine höheren Anteil
erreichen ergeben. Um diesen Fehler zu verhindern wurde der Skalenfaktor zur
Quantifizierung genutzt. Dieser ergibt sich aus den per Rietveld-Verfahren angepass-
ten Strukturdaten. Er stellt den direkten quantitativen Phasenanteil unabhängig von
weiteren Bestandteilen in der Probe dar. Ändert sich der Skalenfaktor im Laufe der
Untersuchung, lässt sich daraus die Änderung des Phasengehaltes ableiten.
Aus diesem Grund wurden die Skalenfaktoren, der als externen Standards zum
Einsatz kommenden Gemengekomponenten Tief-Quarz und Korund in Einzelunter-
suchungen bei exakt gleichen Gerätesetting und thermischen Bedingungen bestimmt.
Anschließend wurden die daraus abgeleiteten Skalenfaktoren mit denen der Ge-
mengeuntersuchung ins Verhältnis gesetzt, woraus sich der Umwandlungsgrad des
einschmelzenden Gemenges ergab. In diesem Fall wurde der Tief-Quarz bevorzugt
verwendet, da von diesem Material ein größerer Anteil im Gemenge enthalten war.
In Abbildung 3.7 ist die Entwicklung der Skalenfaktoren von Tief-Quarz (links) und
Korund (rechts) zum einen als externer Standard und zum anderen im Gemenge mit
ansteigender Temperatur gezeigt.
Der Skalenfaktor ist proportional zu dem enthaltenen Volumenanteil in der unter-
suchten Probe. Im Falle des Tief-Quarzes/Hoch-Quarzes verringerte sich der Skalen-
faktor zwischen Raumtemperatur und dem Umwandlungspunkt zum Hoch-Quarz.
Im Gemenge war diese Verringerung ebenfalls zu erkennen, allerdings sank der
Skalenfaktor ab 750 °C deutlich ab. Der Skalenfaktor des Korundes blieb bei der
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Abbildung 3.7.: Auftragung der Skalenfaktoren: Tief-Quarz (links) und Korund
(rechts) als alleinige Messung und im Gemenge
Einzeluntersuchung nahezu konstant, wohingegen er ebenfalls ab 750 °C im Gemenge
abnahm.
3.4.3. Benetzungsverhalten
Das Benetzungsverhalten wurde im Draufsichtverfahren mit einem sogenannten
HotStage Mikroskop untersucht. Das Funktionsprinzip basiert auf einer Mittelfre-
quenzspule, welche einen Platinzylinder (Durchmesser 10 mm) beheizt. Die Tempera-
tur wird mit einem Eurotherm 8404-Regler und Infrarot-Temperaturfühlern geregelt.
Auf die Oberfläche des Zylinders wurde die zu untersuchende Probe aufgebracht und
mit einer definierten Heizrate von 5 K/min ab 450 °C auf 1550 °C aufgeheizt. Die
während dieses Zeitraums ablaufenden Reaktionen wurden mit einer Kamera alle
fünf Sekunden durch eine Fotoaufnahme erfasst.
Um das Benetzungsverhalten der Al2O3-Träger zu untersuchen, wurde eine Grund-
mischung aus Quarzmehl und Soda hergestellt, welche in 0,1 g Portionen unterteilt
und auf den Zylinder aufgebracht wurde. In kleinem Abstand daneben wurde der
Al2O3-Träger platziert. Dieser Aufbau wurde gewählt, da Vorversuche mit Korund
nur eine SiO2 Na2CO3-Reaktion im Anfangsstadium des Versuchs zeigten. Erst nach
vollständiger Quarzauflösung griff die flüssige Phase auf den Korund über und
begann diesen sukzessive aufzulösen.
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3.4.4. Abbruchversuche
Rampenversuche (5 K/min)
Die Rampenversuche wurden in einem Hochtemperaturofen durchgeführt. Bei dieser
Versuchsart wurde die Probe ab einer Temperatur von 200 °C, einer definierten
Heizrate von 5 K/min bis zum Erreichen der Entnahmetemperatur ausgesetzt. Im
Zuge jedes Versuches wurde ein Pt/Ir 90/10 Tiegel (Volumen 20 ml) mit 17 g einzeln
eingewogenem Gemenge befüllt und bei Raumtemperatur stets an die gleiche Positi-
on im Ofen gestellt. Der Versuchsaufbau und die Tiegelanordnung sind in Abbildung
3.8 dargestellt.
Abbildung 3.8.: Links: Anordnung der Tiegel im Hochtemperaturofen für die Ram-
penversuche (die Proben standen stets an der gleichen Position im
Ofen). Rechts: Fotografie in den Ofen, die Typ S-Thermoelemente
(in rot) befinden sich in der Mitte zwischen den Tiegeln
Vor Beginn der Aufheizrampe wurde der Ofen auf 200 °C erhitzt. Nach einer zehn-
minütigen Haltezeit wurde der Ofen mit einer Rampe von 5 K/min auf die de-
finierte Zieltemperatur (500 °C bis 1600 °C in 100 °C Schritten) geheizt. Mit dem
Erreichen der Zieltemperatur wurde der Tiegel aus dem Ofen genommen und in
Wasser abgeschreckt. Zum genauen Temperaturmonitoring wurden zwei Typ S-
Thermoelemente direkt neben den Tiegeln platziert. Der Ofen selbst wurde über ein
Typ B-Thermoelement gesteuert, welches sich in einer Al2O3-Hülse an der Ofende-
cke befindet. Tabelle 3.3 zeigt eine Übersicht über die Soll-Temperatur und die Ist-
Temperaturen (vorne (Tv) und hinten (Th) im Ofen) zum Zeitpunkt der Entnahme.
Es wurde eine Überschreitung der Soll-Temperatur zwischen 500 und 1100 °C mit
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fallender Tendenz deutlich. Zwischen 1200 und 1600 °C wurde die Solltemperatur
hingegen mit steigender Tendenz unterschritten. Ausgehend von der Ofenanzeige
(Sollwert) wurde jedoch festgestellt, dass die Heizrate von 5 K/min auch bis zu der
Endtemperatur von 1600 °C gehalten werden konnte. Die Rampenversuche dienten
T (Sollwert) [°C] Tv [°C] Th [°C] Mittelwert [°C] Gradient [K]
500 528 529 529 +29
600 624 615 619 +19
700 729 715 722 +22
800 819 802 810 +10
900 923 907 915 +15
1000 1014 1001 1007 +7
1100 1110 1097 1103 +3
1200 1200 1190 1195 -5
1300 1294 1285 1290 -10
1400 1389 1381 1385 -15
1500 1482 1474 1477 -23
1600 1576 1571 1574 -26
Tabelle 3.3.: Übersicht über die Temperaturen in °C an verschiedenen Positionen (Tv
= Temperatur vorne, Th = Temperatur hinten) im Hochtemperaturo-
fen, des Mittelwertes und des Gradientes bei den Rampenversuchen
(5 K/min)
der Aufklärung der thermochemischen Reaktionen während des Einschmelzprozes-
ses. Durch die Entnahme aus dem heißen Ofen und dem anschließenden Abschrecken
in Wasser wurde der Zustand der Probe bei der jeweiligen Temperatur eingefroren
und konnte anschließend analysiert werden. So erhielt man den qualitativen als auch
den quantitativen Anteil an kristallinen und glasigen Phasen, die Rückschlüsse auf
die jeweiligen Reaktionen zuließen. Es wurden insgesamt drei Versuchsreihen mit
unterschiedlichem Aluminiumoxidgehalt durchgeführt.
Heißeinlage (bei 1600 °C)
Bei der Heißeinlage wurde das zu untersuchende Glasgemenge in einen auf 1600 °C
vorgeheizten elektrischen Hochtemperaturofen eingebracht. Hierfür wurde ein Pt/Ir
90/10 Tiegel, mit einem Volumen von 200 ml (Durchmesser 50 mm) mit 100 g Ge-
menge befüllt. Beim Einstellen des Tiegels in den Ofen fiel die Ofentemperatur auf
durchschnittlich 1580 °C (±1,57 K) ab und erreichte die 1600 °C wieder nach 1,5 min
(±13 sec). Die zeitliche Entwicklung der Gemengetemperatur wurde mit einem Typ-S
Thermoelement gemessen. Hierzu wurden insgesamt 12 Messungen an unterschied-
lichen Stellen im Tiegel vorgenommen. In Abbildung 3.9 sind der niedrigste (1),
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ein mittlerer (2) und der höchste (3) Temperaturverlauf aufgetragen. Die niedrigste
wurde in der Tiegelmitte, die mittlere in einem Mitte-Rand-Übergangsbereich und
die höchste Temperatur wurde am unteren Tiegelrand gemessen. Obwohl sich in
dem Tiegel nur 100 g Gemenge befanden, bildete sich beim Aufheizen ein hoher
Temperaturgradient heraus.
Abbildung 3.9.: Temperaturverlauf an unterschiedlichen Stellen im Tiegel. Kurve 1
zeigt die Temperaturentwicklung in der Mitte des Tiegels, Kurve 2
in der Mitte Richtung Tiegelrand und Kurve 3 zeigt die Tempera-
turkurve nähe Tiegelrand/Tiegelboden
So herrschten beispielsweise nach einer Ofenzeit von 3 min an der kältesten Stelle in
der Tiegelmitte 500 °C und an der heißesten Stelle am unteren Tiegelrand betrug die
gemessene Temperatur bereits ca. 1400 °C.
Nach der definierten Zeit (1 min-Schritte bis zu dem Zeitpunkt, an dem das Gemenge
vollständig aufgeschmolzen ist und keine kristallinen Phasen mehr via XRD feststell-
bar waren) wurde der Tiegel aus dem Ofen entnommen und 5 Minuten in einem mit
Wasser (25 °C) befüllten 20 l Eimer abgeschreckt, um einer Kristallisation während des
Abkühlvorganges entgegen zu wirken. Dabei wurde die Abkühlgeschwindigkeit mit
einem Typ-S-Thermoelement mit 43 K/sec oberhalb 800 °C und 8 K/sec unterhalb
800 °C gemessen. Pinnow et al. zeigten zudem, dass diese Glaszusammensetzung
nicht zu Kristallisation neigt [88].
Das teilaufgeschmolzene Material wurde vollständig aus dem Tiegel entfernt und in
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einem Wolframcarbidbackenbrecher pulverisiert. Auf Grund der großen Temperatur-
unterschiede im Tiegel und der daraus resultierenden Unterschiede des Gemenge-
zu-Glasumwandlungsgrades während der Zeit im Ofen wurde die gesamte abge-
schreckte Probe weiter verwendet. Durch das Zerkleinern wurden die gasförmigen
Fraktionen (Poren und Blasen) aus dem Probenvolumen entfernt, was jedoch die
Untersuchungsergebnisse von XRD und NMR nicht beeinflusst.
3.5. Thermochemische Berechnungen
Die thermochemischen Berechnungen wurden mit dem Programm FACTSAGE
durchgeführt. Mit dem Tool „Equilib“ wurden die thermodynamisch stabilen Phasen
in Abhängigkeit der Temperatur bestimmt. Als Ausgangspunkte wurden die einge-
setzten Rohstoffe Tief-Quarz, Soda und Korund verwendet. Als Datenbankgrundlage
kam FToxid Slag D mit CO3 und Carnegieit zum Einsatz. Vor der Berechnung wurden
folgende weitere Einstellungen/Freigaben vorgenommen:
• Mögliche flüssige Phasen: Na2O, Na2CO3, SiO2 und Al2O3. Dies diente dazu, die
Bildung einer zwar thermodynamische stabilen (bsp. aus Gasen und Festkör-
pern), in der Realität aber nicht vorkommenden flüssigen Phase zu verhindern.
• Mögliche Festkörper: Korund, Diaoyudaoit, SiO2 in alle bei Normaldruck
stabilen Modifikationen, Natriumsilicate, Nepheline, Albit, Jadeit und Car-
negieit. Es wurden nur Phasen aktiviert, welche in dem Phasendiagramm
Al2O Na2O SiO2 bei Normaldruck stabil sind.
• Gase: Es wurden alle bei Normdruck stabilen Kombinationen frei gegeben.
Als Berechnungsbereiche wurden die Temperaturen zwischen 400 und 1600 °C mit
einer Schrittweite von 50 °C definiert.
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3.6. Reaktionskinetik an Hand der JMAK-Methode
Die Umwandlung des kristallinen Gemenges zu einem vollständigen Glas wurde
anhand der Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorow-Methode (JMAK) analysiert.
Die Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorow-Methode (JMAK) geht aus den Veröffentli-
chungen von Johnson, Mehl, Avrami und Kolmogorow [121, 122, 123, 124, 125] Ende
der 1930er Jahre hervor. Es stellt einen weiterer Ansatz dar, um kinetische Reaktionen
der ersten Ordnung (Kristallisationen, Phasenumwandlungen) zu beschreiben. Der
Einfachheit halber wird dieses Modell im Folgenden lediglich als Avrami-Modell
bezeichnet. Dabei wird von isothermen Bedingungen, einer Umwandlungsgrad U in
%, der Ratenkonstante k, dem Exponenten n und der Zeit t in Minuten ausgegangen.
U = 1− exp(−ktn) (3.8)
Dabei ist k temperaturabhängig und enthält sowohl Keimbildungs- als auch Wachs-
tumsrate. Der Exponent n beschreibt die Wachstumsdimension (Tabelle 3.4) beispiels-
weise bei der Kristallisation von Glas. Dabei wird im Falle eines grenzflächenkon-
trollierten Wachstums von wachsenden Keimen ausgegangen und zwischen einem
definierten Keimstartwert bzw. einer stetigen Keimbildung unterschieden.
1-dim.
Wachstum
(nadelig)
2-dim.
Wachstum
(flächig)
3-dim.
Wachstum
(spherisch)
Def. Keimstart-
wert
n = 1 n = 2 n = 3
Stetige Keimbil-
dung
n = 2 n = 3 n = 4
Tabelle 3.4.: Zuordnung des Avrami-Exponenten n zu den jeweiligen Reaktionsme-
chanismen bei einem definierten Keimstartwert bzw. stetiger Keimbil-
dung (adaptiert nach [126])
Ändert sich die Temperatur während des Prozesses, beispielsweise bei einer konstan-
ten Heizrate, kann die Zeit t durch die Reaktionstemperatur T und die Starttempera-
tur T0 ersetzt werden [127]:
U = 1− exp(−k(T − T0)n) (3.9)
Die Parameter n und k können aus der Steigungen der graphischen Auftragungen
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von lnln 1
1−U über ln t bzw. ln
1
1−U über t
n bestimmt werden. Am Anfang standen
die diagnostischen Plots. Dort wurden die Parameter n und k aus Gleichung 3.6
abgeleitet. Die Steigung der Linearen ln t über ln ln 1
1−U ergab den Exponenten nd
(Abbildung 3.10 links). Analog dazu wurde die Ratenkonstante kd aus der Linearen
tn über ln 1
1−U abgeleitet (Abbildung 3.10 mitte).
Abbildung 3.10.: Herleitung der JMAK - Parameter: Der Exponent nd ergibt sich aus
der Linearen ln t über ln ln 11−U (links) und die Ratenkonstante
kd wird aus der Linearen tn über ln 11−U (mitte) hergeleitet. Als
Startwerte in Modellgleichung eingesetzt, ergibt diese den JMAK-
Plot (rechts)
Die Parameter nd und kd aus den diagnostischen Plots (vgl. Abbildung 3.10 links und
mitte) stellten die Startwerte für die Modellanpassung dar. Aus dem anschließenden
JMAK-Plot (nichtlinearer Fit) ergaben sich die angepassten Parameter nf (Exponent)
und kf (Ratenkonstante) (vgl. Abbildung 3.10 rechts). Der nicht lineare Fit war nur
durch Vorgabe der Parameter nd und kd möglich.
Die temperaturabhängige JMAK-Betrachtung funktioniert analog zu dem eben ge-
zeigten Verfahren. Es wurde jedoch statt der Zeit t der Term T − T0 eingesetzt, wobei
T0 die Starttemperatur der Reaktion darstellt.
3.6.1. Bestimmung des instantanen JMAK-Koeffizienten (iaK)
Der instantane Avrami Koeffizient leitet sich von der oben genannten Avrami-
Gleichung ab und beschreibt die kinetischen Änderungen der Reaktionen in jedem
einzelnen Punkt (auf einzelne Punkte der Umwandlung bezogen). Er wird bestimmt
durch [128, 129]:
n(U) =
d (ln (−ln (1− U)))
d (lnt)
(3.10)
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Dabei dient der Zähler als Ordinate, der Nenner als Abszisse und die Steigung an je-
dem Punkt ergibt den instantanen Avrami-Koeffizienten. Zur Bestimmung des instan-
tanen JMAK-Koeffizienten wurde ln t bei zeitabhängigen, isothermen Versuchen bzw.
ln T bei temperaturabhängigen Rampenversuchen gegen ln (−ln (1− U)) geplottet
(Abbildung 3.11 links). Anschließend wurde die Steigung in jedem einzelnen Punkt
durch eine lineare Anpassung bestimmt und diese gegen den Umwandlungsgrad
aufgetragen (Abbildung 3.11 rechts).
Abbildung 3.11.: Herleitung der instantanen Avrami-Koeffizienten (iaK): im ersten
Schritt wird ln t gegen ln (−ln (1− U)) (links). Die daraus abge-
leiteten Steigungen in jedem einzelnen Punkt ergeben, gegen den
Umwandlungsgrad aufgetragen, den iaK (rechts)
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4.1. Rohstoffcharakterisierung
Zur Charakterisierung des Einschmelzverhaltens wurden SiO2-Mehl, α-Al2O3 und
Soda (Na2CO3) als Rohstoffe eingesetzt. Zur Variation des Al2O3-Trägers kamen die
Rohstoffe γ-Al2O3, γ-AlOOH und γ-Al(OH)3 zum Einsatz. Als Boroxidträger wurden
B2O3, H3BO3 und Na2B4O7 · 5H2O verwendet. Die Charakterisierung erfolgte hinsicht-
lich der auftretenden kristallinen Phasen, des amorphen Anteils sowie der Korngrö-
ßen. Bei den Aluminiumoxidträgern wurden zudem die Nahordnung via 27Al-NMR-
MAS, die Kornmorphologien und die Kristallitgröße bestimmt.
Kristallographie
Die kristallinen Phasen wurden per Röntgendiffraktometrie detektiert (Abbildung
4.1). SiO2 trat in Form von Tief-Quarz auf, α-Al2O3 wurde als Korund identifiziert
und Soda lag als Natrit vor. Sämtliche Rohstoffe wurden chemisch oder physikalisch
vorbehandelt und befanden sich nicht mehr in ihrer natürlichen Form. Daher traten
in den Diffraktogrammen nicht identifizierbare Relikte, wie beispielsweise bei Tief-
Quarz (*) und Natrit (+) auf. Der Korund zeigte zudem einen 0,6 %igen Gewichtsan-
teil an AlOOH, gekennzeichnet mit #.
Die alternativen Aluminiumoxidträger lagen in Form von Tonerde (γ-Al2O3) mit
einem geringen Korundanteil (0,8 Gew%, siehe K im Diffraktogramm, Abbildung 4.1)
als Böhmit (γ-AlOOH) und Gibbsit (γ-Al(OH)3) vor. α-Al2O3 trat als trigonaler Ko-
rund auf, γ-Al2O3 die Tonerde, besitzt eine kubische Struktur, γ-AlOOH in Form von
Böhmit hat eine orthorhombische Kristallstruktur und γ-Al(OH)3 liegt als monokliner
Gibbsit vor. Auffallend hierbei sind die geringen Reflexhöhe im Diffraktogramm der
Tonerde, welche erst bei 20-facher Vergrößerung deutlich wurden.
Bei den Boroxidrohstoffen handelte es sich um B2O3, H3BO3 und Na2B4O7 · 5H2O. Die
Diffraktogramme sind in Abbildung 4.2 dargestellt. Das Boroxid zeigte vergleichswei-
se flache Reflexe, die auf eine geringe Kristallinität hindeuten.
Weiterhin wurde eine Sassolinstruktur festgestellt, welche bisher nur bei H3BO3 be-
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Abbildung 4.1.: Diffraktogramme der eingesetzte Rohstoffe: Natrit und Tief-Quarz,
nicht zuordenbare Relikte sind mit * und + gekennzeichnet (links)
und die Al2O3-Träger Korund (# markiert einen Böhmitreflex als
Nebenphase), Böhmit, Gibbsit und Tonerde (in der Tonerde sind
0,8 Gew% Korund enthalten) (rechts). Das Diffraktogramm von der
Tonerde wurden zur besseren Darstellung der Reflexe um das 20-
fache vergrößert
kannt ist. Wasserfreies B2O3 zeigt normalerweise laut Gurr et. al. [130] eine trigonale
Kristallstruktur. Diese nachgewiesene Kristallstruktur ist auf die Hygroskopizität des
Boroxides zurückzuführen. Die Borsäure (H3BO3) enthält OH-Gruppen (Konstituti-
onswasser) aus der Synthese und liegt ebenfalls als trikline Sassolinphase vor. Die
Reflexe sind jedoch deutlich größer ausgebildet, was auf eine hohe Kristallinität
hindeutet. Das Boraxpentahydrat (Na2B4O7 · 5H2O) enthält Kristallwasser und kris-
tallisiert als trigonaler Tincalconit.
Kristallinität der Rohstoffe
Die eingesetzten Rohstoffe lagen in einer kristallinen Form vor, einige zeigten jedoch
einen partiellen teilamorphen Charakter. Daher wurde der amorphen Anteil in den
Rohstoffen röntgenographisch durch Zugabe eines kristallinen Standards bestimmt
(Tabelle 4.1). Quarzmehl und Soda wiesen einen amorphen Anteil von von 7 % bzw.
28 % auf. Die amorphen Anteile der Aluminiumoxidträger Tonerde und AlOOH
lagen zwischen 8 und 9 % wohingegen Al(OH)3 eine Kristallinität von 100 % aufwies.
Die Boroxidrohstoffe Borsäure und Borax-Pentahydrat enthielten keinen amorphen
Anteil. Das Boroxid hingegen zeigte mit 65 % einen sehr hohen amorphen Charakter
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Abbildung 4.2.: Diffraktogramme der eingesetzte Boroxidrohstoffe: B2O3, Sassolin
und Tincalconit (von unten nach oben)
(Übersicht siehe Tabelle 4.1 unter amorphen Anteil). Im Folgenden werden die Roh-
stoffe mit ihren Mineralnamen bezeichnet.
Kristallitgrößen der Al2O3-Träger
Die Kristallitgrößen der Al2O3-Träger lagen in zwei Bereichen. Die Tonerde (5 nm) und
der Böhmit (8 nm) zeigten dabei Kristallitgrößen im einstelligen Nanometerbereich,
dagegen lagen die Kristallitgrößen des Korundes (111 nm) und des Gibbsits (114 nm)
im dreistelligen Nanometerbereich (Übersicht siehe Tabelle 4.1 unter Kristallitgrö-
ßen).
Elektronische Nahordnung der Al-Atome in den
Aluminiumoxidträger-Rohstoffen
Die verwendeten Aluminiumoxidträger wurden hinsichtlich ihrer Nahordnung cha-
rakterisiert (Abbildung 4.3). Alle Al2O3-Träger zeigten Resonanzen im Bereich von
sechsfach koordiniertem Aluminium in Sauerstoffumgebung im Bereich von -3,4 ppm
bis 13,1 ppm ([131], Seite 273). Der Korund und der Böhmit zeigten je eine Resonanz
bei 13,1 ppm und bei 7,4 ppm. Beim Gibbsit wurde zusätzlich zu einer Resonanz
bei 7,7 ppm eine weitere bei -3,4 ppm festgestellt, was auf einen geringen Anteil
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an Aluminium in einer niedrigeren symmetrischen Umgebung, bedingt durch den
Wassergehalt hinweist [132]. Zusätzlich zur 6-fachen Koordination wurde bei der
Tonerde eine Resonanz bei 63,9 ppm beobachtet, was für eine vierfache Koordination
spricht. MacKenzie [133] bestätigt durch seine Untersuchung diese Beobachtung. Der
Anteil an AlO4 beträgt 26 %.
Abbildung 4.3.: 27Al-NMR-MAS-Spektren der eingesetzten Al2O3-Rohstoffe: Vierfa-
che Koordination bei 63,88 ppm (Tonerde) und 6-fach Koordination
zwischen -3,44 und 13,09 ppm bei Korund, Tonerde, Böhmit und
Gibbsit
Korngrößen- und Morphologien der Al2O3-Träger
Die Korngrößen- und Morphologien der Al2O3-Träger wurden mittels Laserparti-
kelgrößenbestimmung, Siebanalysen, REM-Aufnahmen, Gasabsorptionsmessungen
(BET) und röntgenographischer Kristallitgrößenbestimmung (Kg) determiniert.
Korngrößen
Die mittlere Korngröße der ungemahlenen Rohstoffe unterschied sich teilweise deut-
lich. Tief-Quarz, Korund, Böhmit und Gibbsit lagen in einem D50-Kornspektrum
zwischen 10 µm und 50 µm. Der Natrit hatte einen D50-Wert von 275 µm, während
die Tonerde mit 87 µm dazwischen lag (siehe Tabelle 4.1).
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Rohstoff Mineral ω [%] D50 [µm] Kg [nm] Sm [m2/g] KI [1/g]
α-SiO2 Tief-Quarz 7 24
Na2CO3 Natrit 28 275
α-Al2O3 Korund 0 27 111 4,5 6, 2 · 109
γ-Al2O3 Tonerde 8 87 5 72 9, 5 · 109
γ-AlOOH Böhmit 9 13 8 150 8, 9 · 1011
γ-Al(OH)3 Gibbsit 0 50 114 0,2 8, 0 · 107
B2O3 — 65 180
H3BO3 Sassolin 0 650
Na2B4O7 · 5H2O Tincalconit 0 650
Tabelle 4.1.: Übersicht über die Rohstoffeigenschaften: Mineralarten, amorpher An-
teil (ω), Korngrößen in D50, Kristallitgrößen (Kg), spezifischer Oberflä-
che Sm auf Probenmasse bezogen und der Kornindex (KI)
Kornmorphologien
Die unterschiedlichen Kornmorphologien der Al2O3-Träger sind in Abbildung 4.4
dargestellt. Die obere Reihe zeigt die 5000-fache und die untere die 10.000-fache Ver-
größerung der einzelnen Rohstoffe. Der Korundrohstoff (a) lag als Kugeln vor, wobei
bei 10.000-facher Vergrößerung auffiel, dass die Kugeln aus sehr kleinen länglichen
Gebilden bestehen, die nur zu Kugeln agglomeriert waren. Die Tonerde (b) zeigt
ein eher kristallines Aussehen, wobei die Flächen zum einen mit Rissen durchzogen
waren und zum anderen mit teilweise stark ausgeprägten Verwachsungen keine
glatte Oberflächen aufwiesen. Der Böhmit lag als unsymmetrisches Korn vor, bei dem
Abbildung 4.4.: REM-Aufnahmen der Al2O3-Träger: Korund, Tonerde, Böhmit und
Gibbsit
bei 10.000-facher Vergrößerung keine kristalline Strukturen zu erkennen waren. Im
Gegensatz dazu zeigte der Gibbsit stark ausgeprägte Kristallite, die vermutlich agglo-
meriert zu sein scheinen. Bei 10.000-facher Vergrößerung waren die Kristallitflächen
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als sehr homogen zu erkennen.
Spezifische Oberflächen & Kornindex der Al2O3-Rohstoffe
Die spezifischen Oberflächen Sm der Al2O3-Träger unterscheiden sich sehr deutlich.
So wies der Korund eine spezifischen Oberfläche von 4,5 m2/g auf. Die von der
Chemie her gleiche und nur von der Kristallstruktur unterschiedene Tonerde hatte
hingegen eine spezifische Oberfläche von 72 m2/g. Der Böhmit besaß mit 150 m2/g
die höchste spezifische Oberfläche. Mit 0,2 m2/g zeigte der Gibbsit die geringste
spezifische Oberfläche (Übersicht siehe Tabelle 4.1 unter Sm). Der Kornindex KI ist
eine in der Industrie gebräuchliche Kennzahl um einen Zusammenhang zwischen
der mittleren Korngröße und der spezifischen Oberfläche abzuleiten. Er ist definiert
durch:
KI =
SM
D502
(4.1)
Korund und Tonerde wiesen mit Werten von 6, 2·109 g−1 bzw. 9, 5·109 g−1 im Vergleich
zu Böhmit mit 8, 9 · 1011 g−1 und Gibbsit mit 8, 0 · 107 g−1 mittlere Werte auf.
Gemengeeigenschaften
Der amorphe Anteilω des homogenisierten Gemenges wurde analog den Rohstoffen
mit einem internen kristallinen Standard bestimmt und mit den aus den Rohstoffen
berechneten Werten in Tabelle 4.2 verglichen. Dabei fällt bis auf eine maximale Abwei-
chung von 2 % bei dem System AS 10 eine nahezu vollständige Übereinstimmung auf.
Bei den Gemengen mit den alternativen Aluminiumoxidträgern ist die Abweichung
zwischen berechnetem und gemessenem amorphen Anteil wesentlich größer.
System ωb ωg
AS 5 13 % 15 %
AS 10 16 % 18 %
AS 16 12 % 11 %
AS 10 T 17 % 7 %
AS 10 B 16 % 22 %
AS 10 G 14 % 7 %
Tabelle 4.2.: Vergleich der aus den Rohstoffen berechneten amorphen Anteilen ωb
mit den im Gemenge gemessenen amorphen Anteilenωg
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4.2. Rampenversuche in Abhängigkeit des
Al2O3-Gehaltes
Um die Reaktionswege des Glasgemenges und folglich auch der kinetische Vorgänge
während des Einschmelzvorgangs aufzuklären wurden Rampenversuche (In-Situ-
XRD, DTA/TG/EGA und Abbruchbrände) mit einer Heizrate von 5 K/min sowie
thermochemische Berechnungen durchgeführt.
4.2.1. Thermoanalysen mit simultaner DTA / TG / EGA
Es wurden simultane (DTA / TG / EGA) Thermoanalysen an den vier Al2O3-Gehalt
variierten Systemen AS 0, AS 5, AS 10 und AS 16 vorgenommen. Zur Bestimmung des
Fehlerbereiches wurde das Gemenge AS 10 dreimal untersucht. Das Gemenge wurde
hierfür jeweils neu eingewogen und gemahlen. Ausgehend von den DTA-Kurven
(siehe Abbildung 4.5) wurden die charakteristischen Peak-Temperaturen abgelesen
und aus den jeweiligen Werten die Temperaturabweichung untereinander bestimmt
(siehe Abbildung 4.5 und Tabelle 4.3).
Abbildung 4.5.: DTA-Kurven von AS 10: Drei Messungen der gleichen Glas- und
Rohstoffkomposition, wobei das Gemenge für jede Messung neu
eingewogen wurde, zur Bestimmung der Reproduzierbarkeit
Peak I hat mit einem Mittelwert von 495 °C eine Abweichung von 11 K. Peak II zeigt
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keine und die Peaks IIIa/IIIb zeigen dagegen eine Abweichung von 1 bzw. 5 °C.
Der Unterschied der Peaks IV und V ist hingegen mit 23 °C und 26 °C größer. Dies
könnte an dem vermehrten „Rauschen“ in diesem Bereich liegen. Ursächlich dafür
war vermutlich das Aufschmelzen der Rohstoffe, das zu einer Ausgasung führte, die
wiederum in einer Blasenbildung resultierte. Ausgehend von der Blasenbildung, kam
es zu diesem hier beobachteten „Rauschen“.
Messung I [°C] II [°C] IIIa [°C] IIIb [°C] IV [°C] V [°C]
1 484 578 804 865 968 1056
2 498 578 794 860 1006 1077
3 491 578 804 853 942 1111
Mittelwert [°C] 415 578 801 859 960 1054
Standardabweichung [K] 6 0 5 5 13 5
Tabelle 4.3.: Übersicht abgelesener Peaktemperaturen in °C verschiedener DTA-
Kurven von AS 10 , mit deren Mittelwert und deren Standardabwei-
chung
An Hand des Systems AS 16 (Abbildung 4.6) werden die charakteristischen
Reaktionen erklärt. Die Reaktionen des einschmelzenden Glasgemengesystems
Na2CO3 SiO2 wurden bereits eingehend charakterisiert [26]. An Hand dessen erfolgt
die Zuordnung der Peaks. Peak I des DTA-Signals zeigt einen flach ansteigenden
Verlauf mit einem weiten Temperaturbereich zwischen 345 °C und 625 °C. Dies geht
einher mit einem Peak im Massenspektrum von M/z = 44, mit einem Massenverlust
von 0,4 % was auf eine CO2-Freisetzung zurück zu führen ist. Dies deutet auf ein
beginnendes Sintern der Soda hin. Hierdurch wird das durch Chemiesorption an die
Kornoberflächen gebundene CO2 freigesetzt [134]. Peak II bei 578 °C weißt auf die
Umwandlung von Tief-Quarz zu Hoch-Quarz hin, welche laut Literatur [89] im Falle
von reinen Quarz bei 573 °C statt findet. Peak III resultiert aus der Überlagerung von
zwei Peaks, wobei der erste ein Maximum bei 801 °C und der zweite weitaus größer
ausgebildete sein Maximum bei 858 °C hat. Mit beiden Peaks gehen CO2-Peaks und
ein großer Massenverlust von 12% einher, was auf die Zersetzung der Soda hindeutet
[135]. Es fällt auf, dass das Maximum des DTA-Signals, der Beginn des starken
Massenverlustes sowie der beginnende Anstieg des EGA-Signals in einem sehr engen
Temperaturbereich zwischen 761 - 769 °C liegen. Der leichte Anstieg des EGA-Signals
im vorgelagerten Bereich resultierte in einem nur geringen Massenverlust. Neben der
Na2CO3-Zersetzung ist die Bildung von Natriumsilicate möglich [26], was jedoch an
Hand der Thermoanalysen nicht festgestellt werden konnte. Peak IV bei 952 °C deutet
auf die Ausbildung der Natrium-Silicatschmelze hin. Bei Peak V bei 1131 °C ist von
der beginnenden Lösung des Al2O3 in der Natrium-Silicatschmelze auszgehen. Bei
54
4.2. Rampenversuche in Abhängigkeit des Al2O3-Gehaltes
den Peaks IV und V tritt kein weiterer Massenverlust oder Ionenstrom auf. Damit sind
Abbildung 4.6.: Thermoanalyse (DTA/TG/EGA) des 16 mol Al2O3-haltigen Sys-
tems AS 16: DTA in schwarz, TG in grün und EGA-Messung mit
M=44 in rot
die spezifischen Reaktionen während des Aufheizvorgangs durch die auftretenden
Peaks charakterisiert:
I. Sintern von Na2CO3 unter CO2-Freisetzung
II. Umwandlung von Tief-Quarz zu Hoch-Quarz
III. Doppelpeak: Na2CO3-Zersetzung unter CO2-Freisetzung
IV. Beginn der Natrium-Silicatschmelze
V. Beginn der Al2O3-Lösung in der Natrium-Silicatschmelze
In Abbildung 4.7 sind die verschiedenen DTA’s der im Al2O3-Gehalt variierten Sys-
teme zu sehen. Die Maxima der Peaks I bis IV traten jeweils etwa zu gleichen
Temperaturen auf (siehe Tabelle 4.4). Es wurde jedoch ein Unterschied der Lage von
Peak IV deutlich. Im Al2O3-freien System waren Peak III und IV deutlich voneinander
unterscheidbar, wohingegen in AS 5 dieser Peak IV nahe Peak V lag. Im System AS 10
war Peak IV mit Peak III der Sodazersetzung assoziiert. Im 16 mol Al2O3-haltigen
System war dieser große Peak aus AS 10 in zwei getrennte Peaks aufgespalten.
Peak V zeigt mehrere Unterschiede: Zum einen konnte dieser in dem Al2O3-freien
System nicht nachgewiesen werden, was dafür spricht, dass Al2O3 an dieser Reaktion
beteiligt ist. Zum anderen verschob sich dieser Peak mit zunehmenden Al2O3-Gehalt
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Abbildung 4.7.: Thermoanalyse (DTA/TG/EGA) des 16 mol Al2O3-haltigen Sys-
tems AS 16 (links) und DTA-Diagramme der Al2O3-Gehalt variier-
ten Glassysteme AS 0, AS 5, AS 10 und AS 16
von 975 °C (AS 5) zu höheren Temperaturen auf 1131 °C (AS 16). Dies deutete auf
höhere Aufschmelztemperaturen von aluminiumhaltigeren Systemen hin, was mit
den Literaturangaben von Schairer und Bowen überein stimmt [17].
System I II III a III b IV V VI
AS 0 487 582 776-806 855 (810-896) 939 - -
AS 5 491 581 776-805 859 (808-883) 955 975 1301
AS 10 484 578 774-802 866 (805-866) 966 1056 1314
AS 16 481 578 858 (835-884) 952 (952-1013) 1131 1235
Tabelle 4.4.: Zuordnung der Peaks in °C aus den DTA-Kurven während des Auf-
heizprozesses
Der normierte Massenverlauf der untersuchten Systeme in Abhängigkeit der Tempe-
ratur ist in Abbildung 4.8 links dargestellt. Dabei ist der Masseverlauf des Systems
AS 0 dargestellt. Die Masserverläufe von AS 5, AS 10 und AS 16 sind als Differenz
zu AS 0 dargestellt. Daneben befinden sich die Ergebnisse der EGA-Untersuchung.
Analog dem bereits erläuterten System AS 16 weisen auch die Systeme AS 0, AS 5
und AS 10 drei charakteristische Bereiche (460-641 °C, 670-783 °C und 780-884 °C)
auf, in denen ein Massenverlust sowie eine Gasfreisetzung eintrat (Abbildung 4.8).
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Die genauen Werte der Massenverluste und die Gasfreisetzungstemperaturen sind in
den Tabellen 4.5 bzw. 4.6 dargestellt.
Abbildung 4.8.: Thermogravimetrische und EGA-Kurven der Al2O3-variierten Sys-
teme AS 0, AS 5, AS 10 und AS 16
Die Temperaturbereiche TI bei den aluminiumoxidhaltigen Systemen AS 5, AS 10
und AS 16 mit einer Starttemperatur zwischen 460 °C und 477 °C und einer End-
temperatur zwischen 593 °C und 599 °C lagen somit im gleichen Temperaturregime.
Demgegenüber standen Start- und Endtemperatur des aluminiumoxidfreien Systems
AS 0, bei dem die Starttemperatur mit 484 °C ein wenig höher und die Endtemperatur
mit 641 °C deutlich über den Temperaturen der aluminiumoxidhaltigen Systemen
lagen. Diese Unterschiede bei Peak I konnten jedoch nicht durch die Ergebnisse der
EGA-Untersuchung bestätigt werden, da die dortigen Bereiche der Gasfreisetzung-
stemperaturen mit ansteigendem Al2O3-Gehalt ebenfalls zunahmen. Zudem wurde
das geringste Maximum bei der Gasfreisetzungstemperatur mit 493 °C bei dem alu-
miniumoxidfreien System AS 0 festgestellt. AS 5 sowie AS 10 hatten mit 557 °C ein
gleiches Maximum bei Peak I und das aluminiumoxidreichste System AS 16 zeigte
mit 589 °C den höchsten Wert. Die Massenverluste an diesem Peak bewegten sich
zwischen 0,4 und 0,9 %.
Die mit Peak IIIa beschriebenen Massenverluste traten in einem Temperaturbereich
von 670 °C bis 783 °C auf, wobei sowohl die Anfangs- als auch die Endtemperatur
sehr geringe Abweichungen (11 K bzw. 3 K) voneinander zeigten. Analog dazu
verliefen die entsprechenden CO2-Freisetzungsdaten, bei denen die On- und Endset-
temperaturen nur um 7 K bzw. 9 K voneinander abwichen. Die Maximaltemperatur
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von Peak IIIa hat mit einem Bereich zwischen 796 - 798 °C ebenfalls eine nur sehr
geringe Abweichung von 2 K. Der Massenverlust bewegt sich bei Peak IIIa zwischen
1,6 und 3,4 Gew%. Im Fall von Peak IIIb stimmten sowohl die Temperaturbereiche
(Onsettemperatur: 780 - 783 °C, Endsettemperatur 875 - 884 °C) für den Massenverlust
als auch der Masseverlust selbst (9,8 Gew% für die Al2O3-haltigen Systeme und
9,3 Gew% für das Al2O3-freie Systeme) nahezu überein. Der Bereich der Gasfreiset-
zungstemperaturen zeigten das gleiche Verhalten.
Im Vergleich der Maxima von Peak I in DTA- und EGA-Messung, fiel auf, dass diese
lediglich bei dem Al2O3-freien System AS 0 überein stimmten. In den Systemen AS 5,
AS 10 und AS 16 unterschieden sich diese bis zu 108 K (bei AS 16). Dies könnte an
der geringen Intensität und der Verbreiterung von Peak I liegen, was das Bestimmen
der Anfang und Endtemperaturen erschwerte. Bei Peak IIIa und IIIb waren die
Peakmaxima jedoch nahezu gleich.
System TI MI TIIIa MIIIa TIIIb MIIIb Mg Mb
AS 0 484-641 0,9 677-782 3,4 782-875 9,3 13,9 14,1
AS 5 460-593 0,4 678-780 2,2 780-883 9,8 12,8 12,9
AS 10 465-596 0,6 670-782 1,8 782-880 9,8 12,7 13,3
AS 16 477-599 0,4 697-783 1,6 783-884 9,8 12,4 12,9
Tabelle 4.5.: Temperaturbereiche in °C und die dazu gehörigen Massenverluste in
Gew% während des Aufheizprozesses und die gemessenen (Mg) gegen-
über den berechneten Massenverluste in Gew% (Mb)
Stellt man die Temperaturbereiche des Massenverlustes denen der EGA-Messung
gegenüber, wird eine Abweichung von bis zu 64 K bei AS 0 deutlich, die vermutlich
auf die Verbreiterung des Peaks zurück zu führen ist. Der Massenverlust bei Peak IIIa
setzte bereits ca. 100 K vor dem steilen Anstieg von Peak IIIa ein. Dabei stimmten
der geringe Anstieg im Massenspektrum vor Peak IIIa mit diesem überein. Bei der
Sodareaktion handelte es sich somit nicht um eine zweistufige sondern um eine drei-
stufige Reaktion. Dabei war der geringe erste Massenverlust mit dem geringen CO2-
Anstieg im EGA-Spektrum assoziiert. Der deutliche Massenverlust konnte demnach
den breiten Peaks IIIa und IIIb zugeordnet werden, mit dem die beiden Peaks im
EGA-Spektrum einher gehen.
4.2.2. In-situ XRD - Messungen (HT-XRD)
Mit der Methode der in-situ Röntgenbeugung wurden die quantitativen Phasenevo-
lutionen sowie der amorphe Anteil und daraus resultierend der Umwandlungsgrad
beim Einschmelzen der Glasgemenge bei einer Heizrate von 5 K/min untersucht.
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System TI TI,Max TIIIa TIIIa,Max TIIIb TIIIb,Max
AS 0 420-607 493 771-821 798 782-875 843
AS 5 432-606 557 772-830 796 780-883 851
AS 10 441-616 557 767-829 796 782-880 855
AS 16 450-638 589 764-828 796 783-884 855
Tabelle 4.6.: CO2-Freisetzungstemperaturbereich sowie Peakmaximum in °C wäh-
rend des Aufheizprozesses
Durch Temperaturerhöhung im Gemenge in Folge des Aufheizprozesses, beginnen
die Atome vermehrt zu Schwingen und es kann zu einer Ausbildung von Mischkris-
tallen kommen, wodurch sich die Volumina der Elementarzelle ändern. Dies könnte
unter Umständen zu Fehlern in der quantitativen Auswertung der Phasen- und
amorphen Anteile führen. Daher werden die Volumen der Elementarzelle der Mes-
sung des externen Standards mit denen aus der Gemengeuntersuchung verglichen
(Abbildung 4.9). Die Punkte zeigen das Volumen der Elementarzellen der Rohstoffe
bei der Untersuchung des Gemenges und die Linien stellen die Volumina der in einer
Einzeluntersuchung vermessenen externen Standards Tief-Quarz und Korund dar.
Natrit wurde auf Grund seiner starken Reaktionen unter Temperatureinfluss keiner
Untersuchung in der HT-XRD Heizkammer unterzogen. Daher wurde ein Vergleich
mit Werten aus der Literatur von Swainson et. al [136] heran gezogen.
Es wurde deutlich, dass sich die Volumen der Elementarzelle der einzelnen Rohstoffe
nicht von den Volumen der Elementarzelle im Gemenge mit ansteigender Temperatur
unterscheiden. Lediglich beim Hochquarz war eine geringe Abweichung ab 1050 °C
festzustellen. Die Wechselwirkungen der Rohstoffe unter Temperatureinfluss und der
daraus resultierenden Mischkristallbildung beeinflussten somit nicht das Volumen
der Elementarzelle der einzelnen Rohstoffe im aufschmelzenden Gemenge.
Phasenentwicklung in Folge der Temperatureinwirkung
Während der Temperatureinwirkung veränderten sich auch die kristallinen Phasen
im Gemenge. In Abbildung 4.10 sind die normierten Werte für die einzelnen, einge-
setzten Rohstoffen Tief-Quarz (links) und Natrit (rechts), während des Aufschmelz-
vorgangs dargestellt.
Im Stabilitätsbereich von Tief-Quarz bis 573 °C fanden keine röntgenographisch de-
tektierbaren Reaktionen mit SiO2-Beteiligung statt. Der Hoch-Quarz zeigte bei 600 °C
erste Reaktionen im System AS 10. Bei 650 °C folgten AS 5 und AS 16. Ab dieser
Temperatur lag der Massenverlust der drei aluminiumhaltigen Systeme bis 750 °C bei
maximal 8 Gew%. Zwischen 750 °C und 850 °C kam es in AS 5, AS 10 und AS 16
59
4. Ergebnisse
Abbildung 4.9.: Entwicklung des Volumens der Elementarzelle in Abhängigkeit der
Temperatur. Punkte: Volumen der Elementarzelle im Gemenge, Li-
nien: Volumen der Elementarzelle bei alleiniger Messung der Roh-
stoffe als externer Standard (für den Natrit wurden Werte aus der
Literatur herangezogen [136]).
Abbildung 4.10.: Normierter Phasengehalt der eingesetzten Rohstoffe der
HochTXRD-Untersuchung: Quarz (links) und Natrit (rechts)
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zu einer schnellen Umwandlung des Hochquarzes, wobei bis zu 91 Gew% des Hoch-
Quarzes umgesetzt wurden. Ab dieser Temperatur verliefen die Umwandlungsgrade
(Abbildung 4.11 rechts) der aluminiumhaltigen Systeme um ca. 5 Gew% flacher,
wobei Hoch-Quarz in AS 10 und AS 16 bei 1150 °C und in AS 5 bei 1200 °C vollständig
umgesetzt wurde. Im Gegensatz zu den aluminiumhaltigen Systemen zeigte das alu-
miniumfreie System AS 0 erst bei 800 °C eine erste Reaktion von Hoch-Quarz, bei der
der Quarzanteil jedoch bereits deutlich um 73 Gew% des Ausgangswertes gesunken
ist. Der Hoch-Quarzanteil erreichte bei 850 °C mit 23 Gew% ein Plateau, welches
sich erst bei 1050 °C weiter verringerte und bei 1150 °C vollständig umgewandelt
wurde. Es wurden folgende Abweichungen zu den Al2O3-haltigen Systemen deutlich:
Die Hoch-Quarz-Umwandlungsreaktion began bei einer 50 °C höheren Temperatur
(800 °C) und auch die Ausbildung des Plateaus zwischen 900 °C und 1050 °C wies
einen geringeren Umsetzungsgrad (Bereich: 77 Gew% - 83 Gew%) auf.
Der Rohstoff Natrit zeigte in den Systemen AS 0, AS 10 und AS 16 bei 400 °C und
in AS 5 bei 450 °C erste Reaktionen. Im Folgenden nam der Natritgehalt bei den
aluminiumhaltigen Systemen bis 800 °C linear auf 27 % des Ausgangswertes ab,
gefolgt von einem rapiden Verlust auf einen Restgehalt zwischen 3 % und 7 % bei
850 °C. Ab 900 °C war Natrit in den Systemen AS 5, AS 10 und AS 16 nicht mehr
nachweisbar. Im Gegensatz zu den aluminiumhaltigen Systemen endete der lineare
Verlauf der Natritumsetzung bei AS 0 bereits bei 750 °C mit einem Anteil von 36 %,
gefolgt von einer weiteren Umsetzung auf einen Restanteil von 7 % bei 800 °C.
Somit war bei 850 °C ein vollständiger Umsetzungsgrad von 100 % erreicht, was
50 °C unter der Temperatur der vollständigen Umwandlung der aluminiumhaltigen
Systeme liegt.
System HQ N K NMS TC TCr U
AS 0 800-1150 300-800 - 600-800 - 1050-1150 1200
AS 5 600-1100 400-850 750-1150 650-850 - - 1200
AS 10 550-1100 300-850 800-1200 600-900 850-950 - < 1200
AS 16 600-1100 300-850 800-1200 650-850 650-850 - < 1200
Tabelle 4.7.: Reaktionstemperatur (bei den Rohstoffen) und Stabilitätsbereiche
der intermediären Phasen untersucht mit Hochtemperatur-XRD;
HQ=Hochquarz, N=Natrit, K=Korund, NMS=Natriummetasilicat,
TC=Tief-Carnegieit, TCr=Tief-Cristobalit, U=Umwandlungsgrad
Der Korund reagierte mit 800 °C bei AS 5 und AS 16 bzw. 850 °C bei AS 10 vergleichs-
weise zu einem späteren Zeitpunkt (Abbildung 4.11 links). Ab diesem Bereich zeigte
dieser jedoch ein deutliche Abnahme auf 25 % bei AS 5 und AS 16 bzw. 48 % bei
AS 10. Der Korundanteil zeigte dabei von AS 10 und AS 16 bei weiterer Temperatur-
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erhöhung einen quasi linearen Verlauf und eine nicht vollständige Umsetzung bis zu
der Maximaltemperatur von 1200°C. Im Gegensatz dazu blieb der Korundanteil im
System AS 5 bis 1050 °C konstant, verringerte sich im Folgenden bis 1150 °C auf 10 %
des Ausgangswertes und ist bei 1200 °C vollständig umgesetzt.
Abbildung 4.11.: Normierter Phasengehalt des Korundes (links) und der Umwand-
lungsgrad zwischen Gemenge und Glas (rechts) der HochTXRD-
Untersuchung
Der Umsetzungsgrad U (Abbildung 4.11 rechts) zeigt den gesamten normierten An-
teil an zu amorphen Material umgesetzten Gemenge. Der Beginn der Gemengeumset-
zung ist bestimmt durch die Temperatur, bei der die Reaktion des erste Bestandteils,
in diesem Fall Natrit (400 °C - 450 °C), beginnt. Bis 750 °C war der Umwandlungsgrad
im Bereich zwischen 3 % (AS 0) und 11 % (AS 16) gering. Ab dieser Temperatur
war jedoch ein deutlicher Anstieg auf ca. 84 % und 89 % (AS 0 und AS 5) bei
850 °C bzw. auf 88 % (AS 10, 900 °C) und 91 % (AS 16, 950 °C) zu beobachten.
Anschließend stieg U nur noch langsam an, bis in den Systemen AS 0 und AS 5 bei
1200 °C eine vollständige Umsetzung des gesamten Glasgemenges erreicht ist. In den
Systemen AS 10 und AS 16 wurde das Gemenge bis zu der Maximaltemperatur von
1200 °C nicht vollständig umgesetzt, es bleibt ein Rest von 0,4 % für AS 10 und 0,3 %
für AS 16. Grund hierfür war die nicht vollständige Umsetzung von Korund. Die
Reaktionstemperaturbereiche der einzelnen Rohstoffe sind noch einmal in Tabelle 4.7
zusammengefasst.
Während der Einschmelzreaktionen traten in den Diffraktogrammen auch interme-
diären Phasen auf, die sich aus den Rohstoffen in Folge der Temperatureinwirkung
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gebildet haben (Abbildung 4.12). Die Messreihen eins bis vier sind der Bildung von
Abbildung 4.12.: Intermediär gebildete Phasen während des Aufheizprogramms
bei der HT-XRD-Messung: Natriummetasilicat in den Systemen
AS 0 (1), AS 5 (4), AS 10 (2) AS 16 (3). Tief-Carnegieit: AS 10 (5),
AS 16 (6). Tief-Cristobalit: AS 0 (7)
Natriummetasilicat zuzuordnen, welches in allen vier Systemen auftrat (1: AS 0; 2:
AS 10; 3: AS 16; 4: AS 5). Diese intermediäre Phase entstand zwischen 600 °C (AS 0,
AS 10) und 650 °C (AS 5, AS 16). Sie erreichte ihren Maximalwert bei 750 °C und
war letztmalig bei 800 °C im System AS 0, bei 850 °C (AS 5, AS 16) und 900 °C in
AS 10 nachweisbar. Die Messreihen 5 und 6 stellen den Gehalt an Tief-Carnegieit dar,
welcher nur in den aluminiumreicheren Systemen AS 10 und AS 16 auftrat. Erstmals
nachweisbar war diese Phase bei 850 °C, mit dem jeweiligen Maximalwert. Sie zeigten
einen Stabilitätsbereich bis 950 °C und in dem aluminiumreicheren System AS 16
war der Gehalt an gebildetem Tief-Carnegieit höher als bei AS 10. Kurve 7 stellt Tief-
Cristobalit dar, welcher sich lediglich in dem aluminiumfreien System AS 0 in einem
Temperaturbereich von 1050 °C bis 1150 °C bildete.
63
4. Ergebnisse
4.2.3. Tiegel-Abbruchversuche
Die Gemengeproben der drei Al2O3-Gehalt variierten Systemen AS 5, AS 10 und AS 16
wurden mit einer Rampe von 5 K/min aufgeheizt. Für jeden 100 °C Schritt wurde
ab 500 °C ein Versuch, bis zu jener Temperatur, bei der röntgenographisch keine
kristallinen Phasen mehr nachweisbar waren, durchgeführt. Zur Überprüfung der
Reproduzierbarkeit wurde die Reihe AS 10 zweimal wiederholt, wobei sich die Tiegel
an unterschiedlichen Stellen im Ofen befanden (siehe Abbildung 3.8). An Quarz, Car-
negieit und dem amorphen Anteil sind in Abweichungen im Massenanteil zwischen
den drei Proben von AS 10 in Abbildung 4.13 dargestellt. Röntgenographisch wurden
die Phasen Tief-Quarz und Tief-Carnegieit detektiert. Da es sich hierbei jedoch um
Abbruchbrände handelte, in Folge dessen es während des Abbruchprozesses zu
Phasenumwandlungen wie bsp. Hoch-Quarz zu Tief-Quarz kommen konnte, wurde
im Folgenden auf den Zusatz „Tief“ bei den Phasen Quarz, Carnegieit und Cristobalit
verzichtet.
Abbildung 4.13.: Reproduzierbarkeit der Rampenversuche bei 5 K/min: Vergleich
der drei Proben von AS 10 in Quarz-, Carnegieit- und amorphem
Anteil
Im Falle von Quarz ist die höchste Abweichung bei 800 °C zu verzeichnen. Sie beträgt
mit 3 Gew% bei einem mittleren Massenanteil von 35 Gew% etwas über 9 Gew%. Die
höchste Abweichung des Carnegieit befindet sich in der 1200 °C Probe und beträgt
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100 Gew% was jedoch bei einem Massenanteil von 0,2 Gew% vernachlässigt werden
kann. Der amorphe Anteil zeigt seine höchsten Unterschiede in der bei 800 °C aus
dem Ofen entnommenen Probe. Mit knapp 15 Gew% bei einem Massenanteil von
27 Gew% und einem Fehler von 4 Gew% liegt diese Abweichung zwischen der von
Quarz und Carnegieit. Aus dem prozentualen Fehler dieser Reihe ergeben sich die
Fehlerbalken der Reihen AS 5 und AS 16.
AS 5
In Abbildung 4.14 links ist die Phasenentwicklung der eingesetzten Rohstoffe (lin-
ke Ordinate) und der Gesamtumwandlungsgrad (rechte Ordinate) aufgetragen. Die
Proben von AS 5 zeigten bei 500 °C und 600 °C keine Reaktionen, so dass der Pha-
sengehalt konstant zu dem bei Raumtemperatur bleibt. Bei den Probenentnahme aus
dem Tiegel war das Gemenge von loser Konsistenz. Ab 700 °C, war das Gemenge bei
der Entnahme aus dem Tiegel bereits zu einem Körper zusammen gesintert. Es war
weiterhin eine geringefügige Abnahme des Quarzes in den XRD-Untersuchungen
zu erkennen (2 Gew%), was jedoch lediglich zu einem Umwandlungsgrad von 3 %
führte. Der Natrit und der Korund zeigten erst bei 800 °C erste Verluste, die jedoch
mit 23 Gew% bzw. 21 Gew% deutlich sind. Im Gegensatz dazu waren vom Quarz
noch ca. 95 Gew% der Ausgangsmasse vorhanden.
Abbildung 4.14.: Abbruchversuche von AS 5. Links: Normierter Rohstoffanteil (lin-
ke Ordinate) nimmt in Folge des Aufheizprozesses sukzessive ab,
der Umsetzungsgrad (rechte Ordniate) nimmt folglich zu. Rechts
im Bild: Während des Aufheizprozess gebildete intermediäre Pha-
sen
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Bei 900 °C hatte der Natrit insgesamt 93 Gew% seiner Ausgangsmasse verloren,
wohingegen die Verluste von Quarz und Korund (25 Gew% bzw. 32 Gew% deutlich
unter dem Wert von Natrit lagen. Diese Zersetzung von Natrit führte zu einem
Umwandlungsgrad von 65 %. Ab 1200 °C war der Natrit nicht mehr per XRD
nachweisbar. Bei der folgenden Temperaturstufe auf 1000 °C kam es zu einer hohen
Lösungsrate von Quarz, wobei der Massenanteil von 75 % auf 34 % bei 1000 °C
fiel. Dieser Verlauf findet bis 1200°C statt, es lagen noch 2 Gew% des ursprünglich
eingesetzten Quarzes als kristalline Phase vor und dieser war schließlich ab 1300 °C
röntgenographisch nicht mehr nachweisbar. Daraus resultierte ein steiler Anstieg des
gesamten Umwandlungsgrades auf 97 %. Im Gegensatz dazu zeigte die Korundlö-
sung zwischen 800 °C und 1300 °C einen linearen Verlauf von 80 Gew% auf 17 Gew%
und war mit einem Rest von 1 Gew% seiner Ursprungsmasse nachweisbar bis 1500 °C.
Während der Temperaturbehandlung bildeten sich ab 900 °C aus den eingesetzten
Rohstoffen intermediäre Phasen (Abbildung 4.14 rechts). Natriummetasilicat und
Carnegieit wurden zwischen 900 °C und 1000 °C mit einem Maximum von 4 Gew%
und 1 Gew% bei 900 °C festgestellt. Ab 1000 °C trat erstmals der Cristobalit auf.
Er erreichte seinen Maximalwert mit 2 Gew% bei 1100 °C und nahm anschließend
wieder bis 1300 °C sukzessive ab. Zwischen 1300 °C und 1500 °C trat eine per XRD
nicht eindeutig identifizierbare Phase auf, dessen Struktur der von Stishovit sehr
ähnlich ist. Untersuchungen via TEM konnten keine stishovitähnliche Struktur nach-
weisen. Somit waren Korund und die stishovitähnliche Phase die letzten kristallinen
Bestandteile in der Probe, bevor das Gemenge bei 1600 °C keine per Röntgenbeugung
feststellbare kristallinen Phasen mehr zeigte.
AS 10
Im Gegensatz zu AS 5 traten bei AS 10 bis 800 °C keine Rohstoffreaktionen auf
(Abbildung 4.15 links). Die Probenbeschaffenheit (500 °C und 600 °C: loses Pulver
und ab 700 °C ein versinterter Körper) waren jedoch gleich zu AS 5. Ab 800 °C war
analog zu AS 5 eine erste Quarzreaktion messbar, wobei der Anteil dabei deutlich
auf nur noch 77 Gew% der ursprünglichen Einwaage sank. Im Anschluss reduzierte
sich der Quarzanteil mit einem linearen Gefälle auf 3 Gew% bei 1100 °C und war
detektierbar bis 1200 °C. Die Rohstoffe Korund und Natrit zeigten erst bei 900 °C
Veränderungen, wobei von dem Natrit nur noch ein Rest von 8 Gew% der Ausgangs-
masse nachweisbar war. Letztmalig messbar war der Natrit bei 1000 °C mit 4 Gew%.
Analog dazu verhielt sich der Umwandlungsgrad des Gemenges der infolgedessen
ebenfalls von 11 % bei 800 °C auf 94 % bei 1200 °C anstieg. Der Korund zeigte einen
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linearen Lösungsverlauf über 58 % bei 1000 °C und 26 % bei 1200 °C auf 2 % bei
1400 °C, wo dieser letztmalig nachweisbar war.
Abbildung 4.15.: Abbruchversuche von AS 10. Links: Normierter Rohstoffanteil
(linke Ordinate) nimmt in Folge des Aufheizprozesses sukzessi-
ve ab, der Umsetzungsgrad (rechte Ordniate) nimmt folglich zu.
Rechts im Bild: Während des Aufheizprozess gebildete intermedi-
äre Phasen
Die intermediären Phasen traten analog dem System AS 5 ab 900 °C auf. Auch hier
erreichte Natriummetasilicat bei 900 °C bereits mit 4 Gew% seinen Maximalwert und
war nur bis 1000 °C stabil (Abbildung 4.15 rechts). Der Carnegieit zeigte ein Maximum
bei 900 °C mit 2 Gew% und nimmt anschließend wieder sukzessive ab, war aber im
Gegensatz zu AS 5 (1000 °C) bis 1200 °C quantifizierbar. Ab 1000 °C trat Cristobalit
auf, welcher jedoch mit Werten unter 1 Gew% nicht deutlich ausgeprägt und auch im
Vergleich zu AS 5 nur bis 1200 °C nachweisbar war. Letzte kristalline Phase war der
Korund, welcher bis 1400 °C gemessen wurde.
AS 16
Das System AS 16 mit dem höchsten Al2O-Gehalt zeigte wie AS 5 bei 700 °C die ersten
Reaktionen (Abbildung 4.16 links). In diesem Fall hatte jedoch ein größerer Anteil
des Quarzes reagiert, so dass nur noch 89 Gew% der Ausgangsmasse vorhanden
waren. Die Probenbeschaffenheit (500 °C und 600 °C: loses Pulver und ab 700 °C ein
versinterter Körper) waren ebenfalls analog zu AS 5 und AS 10. Im weiteren Verlauf
nahm der Quarz linear auf 9 Gew% bei 1000 °C ab. Bei 800 °C zeigte der Natrit
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erste Zersetzungserscheinungen mit einer Reduktion der eingewogenen Masse auf
94 Gew% , welche sich bis 900 °C weiter auf 7 Gew% der Ausgangsmasse fortsetzte.
Ausgehend von der verflüssigen Soda ab 900 °C, welche bei 1100 °C vollständig
abgeschlossen war, kam es im weiteren Verlauf zur sukzessiven Lösung des Quarzes
und des Korundes, welche bei 900 °C einsetzte. Quarz war bis 1200 °C per XRD
feststellbar. Im Folgenden zeigte der Korundanteil auf Grund der Lösung in der
SiO2 Na2O-Schmelze einen linear abnehmenden Verlauf bis er bei 1600 °C nicht
mehr nachweisbar war. Ausgehend von der vergleichsweise langsamen Lösung des
Korundes, stieg der Umwandlungsgrad dementsprechend langsam.
Abbildung 4.16.: Abbruchversuche von AS 16. Links: Normierter Rohstoffanteil
(linke Ordinate) nimmt in Folge des Aufheizprozesses sukzessi-
ve ab, der Umsetzungsgrad (rechte Ordniate) nimmt folglich zu.
Rechts im Bild: Während des Aufheizprozess gebildete intermedi-
äre Phasen
Wie auch bei AS 5 und AS 10 bildeten sich auch hier intermediäre Phasen. Im Ver-
gleich zu den anderen Systemen war die Ausbildung (3 Gew%) und der Stabilitätsbe-
reich (nur bei 900 °C) von Na2SiO3 vergleichsweise gering. Im Gegensatz dazu zeigte
der Carnegieit mit einem Stabilitätsbereich zwischen 900 °C und 1500 °C und einer
Maximalkonzentration von 3 Gew% eine höhere Stabilität als bei den Al2O3-ärmeren
Systemen AS 5 und AS 10. Cristobalit trat ausschließlich zwischen 1100 °C und
1200 °C mit Konzentrationen von 0,1 Gew% bzw. 0,2 Gew% auf. Die Ergebnisse dieser
Untersuchungsreihe sind in Tabelle 4.8 noch einmal zusammengefasst dargestellt und
zeigen keinen eindeutigen Einfluss auf den Umwandlungsgrad durch den Al2O3-
Gehalt. Auffallend ist jedoch, dass bei AS 16 das Natriummetasilicat nur bei 900 °C
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System HQ [°] NT [°C] K [°C] NMS [°C] TC [°C] TCr [°C] U [°C]
AS 5* RT-1300 RT-1100 RT-1500 900-1000 900-1000 1000-1300 1600
AS 10 RT-1200 RT-1000 RT-1400 900-1000 900-1200 1000-1200 1500
AS 16 RT-1200 RT-1000 RT-1500 900 900-1500 1100-1200 1600
Tabelle 4.8.: Stabilitätsbereiche der röntgenographisch quantifizierten Phasen in °C
(RT=Raumtemperatur); HQ=Hochquarz, NT=Natrit, K=Korund,
NMS=Natriummetasilicat, TC=Carnegieit, TCr=Cristobalit,
U=Umwandlungsgrad. *Bei AS 5 wurde zusätzlich die stishovit-
ähnliche Phase in dem Temperaturbereich zwischen 1300 und 1500 °C
detektiert.
messbar war und der Carnegieitanteil mit steigendem Al2O3-Gehalt größer wurde, da
mehr Aluminiumoxid zur Bildung dieses Minerals zur Verfügung stand. Damit war
ein sinkender Cristobalitgehalt verbunden.
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4.2.4. Thermochemische Berechnungen mit FACT Sage
Die thermodynamisch stabilen Phasen der Al2O3-Gehalt variierten Zwei- bzw. Drei-
komponentensysteme AS 0 bis AS 16 wurden mit FACT Sage berechnet.
In Abbildung 4.17 sind die thermodynamisch stabilen Phasenanteile des aluminiu-
moxidfreien (AS 0) und des aluminiumoxidreichsten Systems (AS 16) dargestellt. AS
0 zeigte als mögliche stabile die SiO2-Phasen Tief-Quarz (bis 550 °C), Hoch-Quarz (600
- 850 °C) und Tridymit (900 - 1000 °C), was gleichzeitig die letzte stabile kristalline
Phase der Ausgangsmaterialien darstellte. Der intermediäre Natrosilit (Na2Si2O5)
traten bis zu einer Temperatur von 850 °C auf. Schmelzbildung trat ab 900 °C auf und
ab 1050 °C waren alle feste Bestandteile in die schmelzflüssige Phase über gegangen.
Das aluminiumoxidreichste System zeigte zusätzlich zu dem Natrosilit auch die
Stabilität von den weiteren aluminiumhaltigen Intermediaten Albit und Nephe-
lin/Carnegieit. In diesem Fall war der Natrosilit bis 850 °C und der Albit (als Hoch-
albit) bis 1000 °C stabil. Nach einem gleichbleibenden Gehalt von 32,7 Gew% bis
950 °C sank dieser bei 1000 °C auf 7,2 Gew%. Nephelin war bis 950 °C stabil und
wandelte sich laut theoretischer Berechnung anschließend in Carnegieit um, welcher
sich wiederum bis 1300 °C im thermodynamischen Gleichgewicht befindet. Eine erste
schmelzflüssige Phase trat ab 1000 °C auf und war vollständig ab 1550 °C umgesetzt.
Mit der ersten Bildung einer schmelzflüssigen Phase geht auch der deutliche Abfall
des Albites, sowie das Ansteigen des Carnegieites einher.
Abbildung 4.17.: Übersicht über die mit FACTSAGE berechneten thermodynamisch
stabilen Phasen der Systeme AS 0 und AS 16.
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System SiO2 [°C] Nasi [°C] Alb [°C] Neph [°C] Carn [°C] Sa [°C] Sv [°C]
AS 0 400-1000* 400-800 - - - 900 1050
AS 5 - 400-900 400-1050 - - 900 1100
AS 10 - 400-950 400-1100 400-950 1000-1300 1000 1350
AS 16 - 400-850 400-1000 400-950 1000-1300 1000 1550
Tabelle 4.9.: Thermodynamische Stabilitätsbereiche (berechnet mit FactSage) der
Phasen. Bei den mit * gekennzeichneten SiO2-Phasen handelt es sich um
Tief-Quarz (bis 550 °C), Hoch-Quarz (600-850 °C) und Tridymit (900-
1000 °C). Nasi: Natrosilit, Ab: Albit, Neph: Nephelin, Carn: Carnegieit,
Sa: erste Schmelzbildung, Sv: vollständige Schmelzbildung komplett
Die hier nicht gezeigten Diagramme für die Systeme AS 5 und AS 10 befinden sich im
Anhang A.1. Die gebildeten Phasen sind dabei annähernd gleich und unterscheiden
sich nur marginal in ihren Stabilitätsbereichen (siehe Tabelle 4.9).
Aus diesen Betrachtungen geht hervor, dass bei AS 5 ausschließlich Albit als Vertreter
der alumiumhaltigen Phasen thermodynamisch stabil war. Nephelin und Carnegieit
waren erst ab einem Aluminiumgehalt von 10 mol% thermodynamisch stabil.
4.3. Rampenversuche in Abhängigkeit des
Al2O3-Rohstoffes
Ausgehend vom System AS 10 (Al2O3-Gehalt: 10 mol) wurden unterschiedliche Alu-
miniumoxidträger hinsichtlich Ihres Einflusses auf das Einschmelzverhalten unter-
sucht.
4.3.1. DTA-TG-MS-Messungen
An den Gemengen mit den unterschiedlichen Aluminiumträgern, Tonerde (AS 10 T),
Böhmit (AS 10 B) und Gibbsit (AS 10 G) wurden simultane Thermo- und Gasanalysen
vorgenommen. Im Gegensatz zu den oben bereits besprochenen Thermoanalysen der
korundhaltigen Gemengen fanden hier auch die wasserhaltigen Rohstoffe Böhmit
und Gibbsit eine Anwendung. In Abbildung 4.18 links ist die Thermoanalyse inkl.
EGA-Messung des Gemenges AS 10 G zu sehen. Daran werden die Korrelationen
zwischen DTA-, TG- und EGA-Signal erläutert. Das erste DTA-Signal beginnend bei
209 °C und endend bei 324 °C besteht aus zwei Teilsignalen (Ia: 209 °C - 248 °C;
Ib: 248 °C - 324 °C) und einem Maximum bei 296 °C. Es korreliert mit einem
Massenverlust von 6,7 Gew% und dem ebenfalls aus zwei Teilsignalen bestehenden
Wassersignal aus der EGA-Messung. Dies spricht für eine Wasserfreisetzung infolge
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Abbildung 4.18.: Thermoanalysen der rohstoffvariierten Systeme AS 10. Links:
DTA- (schwarze Kurve),TG- (grüne Kurve) und MS-Analysen
(H2O in blau und CO2 in rot von AS 10 Gibbsit (G). Rechts: DTA-
Analysen von AS 10 G (orange), AS 10 B (blau), AS 10 T (grün),
und AS 10 K (schwarz)
der Umwandlung von Al(OH)3 zu AlOOH was mit Berichten aus der Literatur kor-
reliert [137, 138]. Peak II des gibbsithaltigen Gemenges resultiert im Gegensatz zum
korundhaltigen Gemenge (Abbildung 4.6) aus zwei Gründen: die bereits beschriebene
Freisetzung des durch Chemiesorption gebundenen CO2 und zum Anderen eine wei-
tere Wasserfreisetzung durch die Reaktion von AlOOH zu Al2O3, die durch die EGA-
Analyse mit den CO2- und H2O-Peaks bestätigt wird. Im Gegensatz zum korundhal-
tigen Gemenge kam es infolge der Wasserfreisetzung zu einem Massenverlust von
1,4 Gew%. In diesem Temperaturbereich bildete sich die γ-Variante des Al2O3 [139].
Im weiteren Verlauf der thermischen Behandlung zeigte das gibbsithaltige Gemenge
die gleichen Reaktionen wie das bereits beschriebene korundhaltige Gemenge:
III: Umwandlung Tief-Quarz zu Hoch-Quarz
IV: Na2CO3-Zersetzung
V: Beginn der Natrium-Silicatschmelze
VI: Beginn der Aufschmelzung der Al2O3-Rohstoffe
VII: Weitere Lösung der Al2O3-Rohstoffe
Die DTA-Messungen der Gemenge mit den variierten Al2O3-Rohstoffen sind in Abbil-
dung 4.18 rechts gezeigt. Die Temperaturen der einzelnen Reaktionen befinden sich
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in den Tabellen 4.10 und 4.11. Zur besseren Vergleichbarkeit ist das korundhaltige
Gemenge AS 10 K mit aufgeführt. Der Vergleich zeigt nahezu analoge Reaktion-
stemperaturen des tonerdehaltigen Gemenges AS 10 T und des Systems AS 10 K
(vergl. Tabellen 4.10 und 4.11). Ausschließlich Peak V als Hinweis auf die begin-
nende Schmelzbildung war bei AS 10 T (978 °C) deutlicher von Peak IV (Na2CO3-
Zersetzung) abgegrenzt.
Abbildung 4.19.: Thermoanalysen der rohstoffvariierten Systeme AS 10. Links:
DTA- (schwarze Kurve),TG- (grüne Kurve) und MS-Analysen
(H2O in blau und CO2 in rot von AS 10 Tonerde (T). Rechts: Links:
DTA- (schwarze Kurve),TG- (grüne Kurve) und MS-Analysen
(H2O in blau und CO2 in rot von AS 10 Böhmit (B)
System Ia IIb II III IVa IVb
AS 10 K - - 484 578 774-802 866 (805-866)
AS 10 T - - 482 577 770-791 853 (791-904)
AS 10 B - - 448 578 824-849 869 (849-894)
AS 10 G 209-248 296 (248-324) 510 583 772-828 855 (828-869)
Tabelle 4.10.: Zuordnung der Temperatur-Peaks in °C (Peaks 1 bis VIb) während des
Aufheizprozesses aus den DTA-Messungen
Weiterhin war ein Anstieg des DTA-Signals bei 1404 °C zu erkennen, das einer
weiteren endothermen Reaktion und möglicherweise einer fortschreitenden Lösung
des Gemenges entspricht. Das böhmithaltige Gemenge zeigte bei Peak II den gleichen
Mechanismus wie das gibbsithaltige Gemenge bei dieser Temperatur: AlOOH wan-
delte sich in γ-Al2O3 um. Der Sodazersetzungspeak (IV) war im Gegensatz zu den
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System V VI VII VIII
AS 10 K 966 1056 1314 –
AS 10 T 978 (936-1045) 1053 1226 1404
AS 10 B 963 (896-1026) 1075 (1037-1150) 1237 1408
AS 10 G 926 1226 1314 –
Tabelle 4.11.: Zuordnung der Temperatur-Peaks in °C (Peaks V bis VIII) während
des Aufheizprozesses aus den DTA-Messungen
anderen Gemengen nur geringer ausgeprägt und zeigte auch keine Aufspaltung in
zwei Peaks. Weiterhin waren die Schmelzbildungspeaks V, VI und VII im Gegensatz
zu den anderen Gemengen sehr deutlich ausgeprägt und es war wie bei AS 10 T ein
Anstieg des DTA-Signals (Peak VIII) bei 1386 °C zu erkennen.
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4.3.2. Benetzungsverhalten
Vor der Evaluierung des Rohstoffeinflusses auf das Benetzungs- und Aufschmelz-
verhalten wurden die charakteristischen Reaktionen während des Aufheizvorganges
erfasst. Ausgehend davon konnten sieben charakteristische Reaktionen festgestellt
werden (siehe Tabelle 4.12).
Reaktion Beschreibung Temperaturbereich
1 Entwässerungsreaktion 445 - 568 °C
2 Beginn Sodareaktion 736 - 821 °C
3 Soda vollständig verflüssigt 885 ± 46 °C
4 Beginn der Quarzlösung 891 ± 40 °C
5 Quarz vollständig in Schmelze gelöst 1005 ± 38 °C
6 Beginn Benetzung des Al2O3-Rohstoffes 985 - 1078 °C
7 Tropfbildung um Al2O3-Rohstoffes 1114 - 1422 °C
8 Al2O3-Rohstoff gelöst 1189 - >1550 °C
Tabelle 4.12.: Beschreibung der während des Aufheizprozesses statt findenden Re-
aktionen bei den Untersuchungen des Benetzungsverhaltens
Die erste Reaktion trat zwischen 445 °C und 568 °C auf und zeigte eine Zersetzungs-
reaktion von Gibbsit (siehe Abbildung 4.20). Dieser Temperaturbereich stimmt mit
der in der simultanen Thermoanalyse des Gibbsitgemenges beobachteten Reaktion II
überein.
Abbildung 4.20.: Untersuchungen zum Benetzungsverhalten: Zersetzungsreaktion
des Gibbsits zwischen 445 °C und 568 °C
Da die Zersetzungsreaktion des Gibbsits mit einer Wasserfreisetzung (siehe Abbil-
dung 4.18) einher ging, konnte eine Entwässerungsreaktion zu γ-Al2O3 angenommen
werden. Da die Messaparatur auf Temperaturen ab 700 °C ausgelegt ist, kam es
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während den Untersuchungen immer zu Überschwingungen der Temperatur wäh-
rend des Aufheizvorgangs. Daher war es unterhalb 700 °C nicht möglich die Heiz-
rate von 5 K/min einzuhalten. Daher wird der Zersetzungsbereich auch in einem
vergleichsweise hohen Temperaturintervall angegeben. Die erste Sodareaktion (2)
zwischen 736 und 821 °C stellt den Beginn der Sodaverflüssung dar. Die vollständige
Verflüssigung der Soda war die dritte charakteristische Reaktion. In Abbildung 4.21
rechts ist die Verflüssigung der zwei zuvor deutlich sichtbaren Sodakörner deutlich zu
erkennen. Gemittelt über alle Gemische war die Reaktion zwischen 825 °C und 940 °C
abgeschlossenen. Direkt im Anschluss daran begann die Lösung des Quarzes in der
Abbildung 4.21.: Untersuchungen zum Benetzungsverhalten: Ausgangszustand
der Rohstoffe bei 546 °C (links); rechts: vollständig verflüssigte
Soda neben Quarzmehl bei 878 °C
flüssigen Soda, was Reaktion 4 darstellt und zwischen 860 °C und 950 °C erfolgt.
Abgeschlossen war dieser Schritt mit der vollständigen Auflösung des Quarzes mit
Reaktion 5, in einem Temperaturbereich zwischen 950 °C bis 1005 °C (siehe Abbildung
4.22 links oben).
Obwohl das Gemenge aus Quarzmehl und Soda vor jeder Untersuchung homoge-
nisiert wurde, unterschieden sich die Reaktionstemperaturen deutlich voneinander
und es zeigt sich, dass die Temperaturen der Sodaverflüssigung im Mittel mit 885 °C
± 46 °C um 34 °C von den in der Literatur genannten Angabe von 851 °C abweichen
[140]. Analog dazu verhielt sich der Beginn der Quarzlösung, welche einen Mittelwert
von 891 °C ± 40 °C gezeigt hat. Vollständig in der Schmelze gelöst war der Quarz
bei 1005 °C ± 38 °C. Diese Reaktion überschnitt sich teilweise mit der beginnenden
Benetzung des Al2O3-Rohstoffes. Diese fand bei der nun teilweise bzw. vollständig
flüssigen SiO2 Na2O-Mischung zwischen 946 °C und 1078 °C statt (Reaktion 6, vergl.
Abbildung 4.22 rechts oben).
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Abbildung 4.22.: Untersuchungen zum Benetzungsverhalten: Quarz ist vollständig
in der Schmelze gelöst bei 990 °C (links oben); rechts oben: Korund
ist vollständig von SiO2 Na2O- Schmelze benetzt bei 1088 °C;
links unten: Tropfbildung aus SiO2 Na2O Al2O3- Schmelze mit
Al2O3-Körnern bei 1500 °C; rechts unten: noch nicht vollständig
gelöste Al2O3-Partikel) bei 1550 °C
Die Benetzung war abgeschlossen, sobald sich ein Tropf um den Al2O3 Rohstoff
gebildet hatte (Reaktion 7: 1088 °C bis 1422 °C). Ein sogenannter Tropf bedeutet, dass
alle noch ungelösten Körner zumindest teilweise benetzt sind und auf der Schmelze
aufschwimmen. Reaktion 8 stellte die vollständige Lösung des Al2O3 Rohstoffes dar,
welche zwischen 1189 °C und >1550 °C auftrat. Damit war der Aufschmelzprozess
auf makroskopischer Ebene abgeschlossen. Es hat sich jedoch gezeigt, dass die voll-
ständige Lösung des Al2O3-Rohstoffes bei einigen Gemischen höhere Temperaturen
als die Maximaltemperatur des Messaufbaus von 1550 °C erforderte.
Reaktionen in Abhängigkeit des Al2O3-Rohstoffes
Im Folgenden werden die unterschiedlichen Aufschmelzverhalten der Al2O3-
Rohstoffe näher betrachtet. Da sich im Laufe der Untersuchungen gezeigt hat, dass
77
4. Ergebnisse
selbst die eigentlich gleichen Quarz-Soda-Gemische unterschiedliche Schmelzpunkte
zeigten, wurden in diesem Kapitel nicht nur die reinen Reaktionstemperaturen heran
gezogen. Es zeigten sich nur geringe Unterschiede in der Temperaturdifferenz zwi-
schen den Reaktionen 5 (vollständige Quarzlösung) und 6 (beginnende Benetzung
des Al2O3-Rohstoffes). Daher wurden zur Auswertung im Folgenden ausschließlich
die Temperaturdifferenz zur vollständigen Verflüssigung der Al2O3-Rohstoffe in der
SiO2 Na2O-Schmelze in die Bewertung des Aufschmelzverhaltens einbezogen (Er-
gebnisübersicht siehe Tabelle 4.13).
Reaktion Korund ∆T (T) Tonerde ∆T (T) Böhmit ∆T (T) Gibbsit ∆T (T)
6 13 K (1005 °C) 32 K (1030 °C) 11 K (1078 °C) 30 K (980 °C)
7 123 K (1115 °C) 424 K (1422 °C) – 239 K (1189 °C)
8 558 K (1550 °C) – 122 K (1189 °C) –
Tabelle 4.13.: Übersicht über die Reaktionstemperaturen T und die Temperaturdif-
ferenzen ∆T in Abhängigkeit der Al2O3-Rohstoffe
Die beginnende Al2O3-Rohstoffbenetzung setzte im Falle des Korundes 13 K und
bei dem Gibbsit 11 K nach der Bildung einer SiO2 Na2O-Schmelze vergleichswei-
se schnell ein. Die Tonerde- und Böhmitbenetzung zeigte mit 32 K bzw. 30 K
eine höhere Temperaturdifferenz. Im Gegensatz zu diesen Beobachtungen waren
die Temperaturunterschiede bei der vollständigen Benetzung des Al2O3-Rohstoffes,
der Tropfbildung, deutlich größer. Mit einem ∆T von 123 K zwischen SiO2 Na2O-
Schmelzbildung und ausgebildeten Tropf zeigte der Korund noch eine vergleichswei-
se schnelle Benetzung.
Abbildung 4.23.: Untersuchungen zum Benetzungsverhalten in Abhängigkeit des
Al2O3-Rohstoffes: Beginnende Benetzung des Gibbsits bei 1202 °C;
bei 1234 °C schwimmt Teil des Gibbsit auf SiO2 Na2O-Schmelze
auf; bei 1283 °C hat sich ein vollständiger Tropf um den Gibbsit
gebildet; 1510 °C: Körner auf Tropf geschmolzen, jedoch keine
weitere Reaktion mit weiterem Rohstoff
Im Falle des als Gibbsit eingebrachten Rohstoffes (dieser Rohstoff zeigte bis 568 °C
deutliche Zersetzungserscheinungen) dauerte die Benetzung mit einem ∆T von 239 K
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schon deutlich länger und war zudem noch charakterisiert durch ein eher schmelz-
flüssigkeitsabweisendes Verhalten (siehe Abbildung 4.23). Ausgehend von der Abbil-
dung 4.23 wurde eine leichte Benetzung bei 1202 °C deutlich. Im Folgenden schwamm
bei 1234 °C ein Teil des als Gibbsit eingebrachten Rohstoffes auf der Schmelze auf.
Allerdings war bei 1283 °C zwar die charakteristische Tropfbildung zu beobachten,
jedoch ohne weitere Benetzung des Rohstoffes.
Die höchste Temperaturdifferenz zwischen flüssiger SiO2 Na2O-Phase und vollstän-
diger Benetzung (Tropfbildung) wurde bei der Tonerde mit einem ∆T von 424 K
festgestellt.
Reaktion 8, was der vollständigen Verflüssigung der auf den Heiztisch aufgebrachten
Rohstoffe entspricht, war nur im Falle des Korundes und des Böhmits vollständig.
Dabei zeigte das böhmithaltige Gemenge mit 122 K die geringste Temperaturdiffe-
renz zur SiO2 Na2O-Schmelzbildung und damit auch die niedrigste Temperatur von
1189 °C bei der der Aufschmelzvorgang des SiO2 Na2O Al2O3-Gemisch vollständig
abgeschlossen war. Im Falle des Korundes betrug ∆T 558 K, was einer Aufschmelz-
temperatur von 1550 °C entspricht. Dabei war bei zwei von drei Versuchen das
Aufschmelzen des Korundes vollständig gewesen. Bei einem der Versuche waren
restliche Korundkörner bei der Maximaltemperatur von 1550 °C neben Blasen in der
Schmelze stabil (vgl. Abbildung 4.22).
Abbildung 4.24.: Übersicht über den Einschmelzfortschritt bei der Versuchsmaxi-
maltemperatur von 1550 °C: Korund wurde vollständig gelöst
(links); Tonerdepartikel sind nicht vollständig gelöst (mitte); Böh-
mitpartikel sind bereits bei 1189 °C vollständig gelöst (rechts)
Die mit den Al2O3-Rohstoffen Tonerde und Gibbsit versetzten Gemenge zeigten im
Laufe des Temperaturanstieges auf 1550 °C zwar Umlagerungs- jedoch keine voll-
ständige Aufschmelzreaktionen. So sind zwar im Falle des Gibbsitgemenges bei einer
Temperatur von 1510 °C die auf dem Tropf vormals aufschwimmenden Körner ge-
schmolzen, das als Gibbsit eingebrachte Pulver zeigte bis dahin jedoch keine weitere
Reaktion. Auch bei der Maximaltemperatur von 1550 °C zeigten sich keine erkennba-
ren Veränderungen der Situation, weshalb die komplette Aufschmelzreaktion in den
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genannten Parametern nicht vollständig war.
Das tonerdehaltige Gemenge zeigte zwar eine ausgeprägte Tropfbildung, jedoch löste
sich der Al2O3-Rohstoff im Gegensatz zum Korund nicht vollständig auf und es
verblieb ein geringer Rest der Tonerde in der schmelzflüssigen Phase.
In Abbildung 4.24 sind die vorherigen Erkenntnisse noch einmal zusammengestellt:
Das korundhaltige Gemenge war bei 1550 °C vollständig gelöst, die Tonerdemischung
zeigte bei 1550 °C unaufgelöste Tonerdepartikel in einer sehr blasenhaltigen Schmel-
ze. Das böhmithaltige Gemenge zeigte bereits ab 1189 °C keinerlei unaufgeschmolze-
ne Partikelrelikte mehr.
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4.4. Heißeinlage
Da diese Fragestellung insbesondere in Bezug auf die Glasproduktion interessant
ist, wurden die Versuche durch Einbringen des Gemenges in einen 1600 °C heißen
Ofen durchgeführt. Dies entspricht in etwa den bei der Glasherstellung auftretenden
Heizraten.
Jeder Versuch wurde dreimal durchgeführt, um die Reproduzierbarkeit zu eruieren.
Aus den Ergebnissen der drei Versuche wurde ein Mittelwert gebildet, der Fehler-
balken zeigt die Standardabweichung. In Abbildung 4.25 sind die Massenanteile
von Quarz, Natrit und dem amorphen Anteil aus drei Versuchen mit dem gleichen
Gemenge AS 10 G mit Gibbsit als Al2O3-Träger gezeigt.
Abbildung 4.25.: Reproduzierbarkeit der Versuche bei Heißeinlage anhand von
Quarz, Natrit und des amorphen Anteils ausgehend vom AS 10 G-
Gemenge
Die Abweichungen sind im unbehandelten Gemenge am deutlichsten, wobei der
Natrit mit einer Standardabweichung von 6 Gew% (24 ± 1 Gew%) im Vergleich zu
Quarz mit 8 Gew% (46 ± 4 Gew%) recht niedrige Werte annimmt. Der amorphe
Anteil mit ca. 90 Gew% bei einem Messwert von 7 ± 6 Gew% zeigt die größte
Abweichung. Grund hierfür könnte ein unterschiedlicher Wassergehalt in der Probe
sein, da es sich bei Gibbsit um ein Aluminiumhydroxid handelt. Die Quantifizierung
von XRD-Diffraktogrammen hygroskopischer Stoffe stellt nach wie vor eine große
Herausforderung dar, weil die unterschiedlichen Wassergehalte die Volumina der
Elementarzellen ändern und daher zu unterschiedlichen Werten führen [141]. Die
unterschiedlichen Messwerte nach einer Minute Verweildauer im Ofen bei 1600 °C
81
4. Ergebnisse
sind auf Temperaturinhomogenitäten im Tiegel zurückzuführen (siehe Abbildung
3.9). Mit steigender Zeit im Ofen werden die Abweichungen in den Messwerten
jedoch geringer.
4.4.1. Variation des Al2O3-Gehaltes
Die abgeschreckten Glasproben wurden röntgenographisch und 27Al-NMR-MAS-
spektroskopisch untersucht. Damit wurde zum einen die Phasenevolution (XRD) und
der Glasanteil (XRD + interner Standard) sowie die Nahordnung der Aluminiumato-
me bestimmt.
AS 5
Die Entwicklung der Phasenanteile des bei 1600 °C einschmelzenden Gemenges AS 5
ist in Abbildung 4.26 links dargestellt. Die im Gemenge enthaltenen Rohstoffe Quarz,
Natrit (Soda) und Korund lösten sich mit zunehmender Zeit im Ofen auf. Dabei
zeigte der Quarz und der Korund bis zu einer Ofenzeit von 4 min einen nahezu
linearen Verlauf. Beim Natrit war bis zu einer Ofenzeit von 3 min ein linearer Verlauf
erkennbar, wobei anschließend zwischen drei und vier Minuten ein deutlicher Ab-
fall des Massenanteils folgte. Durch die thermochemischen Reaktionen in Folge des
Temperatureinflusses bildeten sich darüber hinaus während des Einschmelzprozesses
intermediäre Phasen (Abbildung 4.26 rechts).
Im Fall von AS 5 sind dies Carnegieit, Cristobalit und Natriummetasilicat, welche
bereits nach einer Minute nachweisbar waren. Die höchste Konzentration waren im
Falle von Carnegieit mit einem Maximalanteil von 0,4 Gew% nach vier Minuten
Ofenzeit, bei dem Cristobalit mit 0,8 Gew% nach drei Minuten im Ofen und für
Natriummetrasilicat mit ebenfalls 0,9 Gew% nach einer Ofenzeit von drei Miunten
gemessen worden. Der höchste Gesamtmassenanteil an intermediären Phasen wurde
mit 2 Gew% nach drei Minuten Ofenzeit bei 1600 °C erreicht. Bedingt durch diesen
Lösungsprozess stieg der Umwandlungsgrad kontinuierlich bis zu 90 % an (Abbil-
dung 4.26 links). Nach 5 min erreichte der Umwandlungsgrad einen Wert von 98,7 %,
wobei sich die 1,3 % der restlichen kristallinen Anteile auf die Phasen Quarz, Korund,
Carnegieit und Cristobalit verteilten. Ab einer Ofenzeit von 6 min waren keine Reflexe
im Röntgendiffraktogramm mehr sichtbar, womit ein amorpher Anteil von 100 %
erreicht wurde.
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Abbildung 4.26.: Entwicklung des Phasengehaltes während des Aufschmelzens in
dem 5 mol%-Al2O3-haltigen System AS 5: Rohstoffanteil und
Umwandlungsgrad (links); Gebildete intermediäre Phasen in Ge-
wichtsprozent (rechts)
AS 10
Das AS 10-System zeigte das gleiche, nahezu kontinuierliche Auflösungsverhalten
der Rohstoffe analog AS 5. Alle drei Rohstoffe (Quarz, Natrit und Korund) zeigten
dabei erneut ein lineares Lösungsverhalten (Abbildung 4.27 links). Die Intermedia-
ten (Abbildung 4.27 rechts) Cristobalit und Natriummetasilicat traten analog AS 5
ebenfalls nach einer Minute Ofenzeit bei 1600 °C auf. Carnegieit war im Gegensatz
zu AS 5 jedoch erst nach zwei Minuten röntgenographisch detektierbar. Höchstwerte
der Intermediaten waren 1,7 Gew% Carnegieit nach 2 min, 0,5 Gew% Cristobalit nach
5 min und 0,7 Gew% Natriummetasilicat nach zwei Minuten bei 1600 °C im Ofen. Der
Maximalwert an intermediären Phasen wurde bereits nach zwei Minuten mit 3 Gew%
erreicht, wobei ein höherer Anteil als in dem System AS 5 entstand. Analog zu System
AS 5 war bei dem ansteigenden Umwandlungsgrad ein linearer Verlauf bis zu einer
Ofenzeit von 4 min und einem Gehalt von 83 Gew% erkennbar (Abbildung 4.27 links).
Der Verlauf der Kurve flachte anschließend ab und der Umwandlungsgrad stieg über
97 % nach 5 min, 99,0 % nach 6 min und 99,3 % nach 7 min weiter an. Dabei verteilten
sich die verbliebenen 0,7 % an nicht umgesetzten Bestandteile auf den Carnegieit und
den Cristobalit. Nach acht Minuten Ofenzeit wurde ein Umwandlungsgrad von 100%
erreicht, was deutlich von dem System AS 5 abweicht.
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Abbildung 4.27.: Entwicklung des Phasengehaltes während des Aufschmelzens in
dem 10 mol%-Al2O3-haltigen System AS 10: Rohstoffanteil und
Umwandlungsgrad (links); Gebildete intermediäre Phasen in Ge-
wichtsprozent (rechts)
AS 16
Die Rohstoffe des aluminiumreichsten Systems AS 16 lösten sich ebenso kontinuier-
lich, analog den zuvor betrachteten Systemen AS 5 und AS 10 auf (Abbildung 4.28
links). Quarz zeigte einen linearen Verlauf bis zu 4 min Ofenzeit, Korund und Natrit
zeigten diesen bis zu einer Ofenzeit von 2 min. Anschließend fiel der Gehalt an Natrit
stark ab und die Werte von Korund zeigten einen steileren Verlauf als zu Beginn
der Temperaturbehandlung bei 1600 °C. Die intermediären Phasen (Abbildung 4.28
rechts) Carnegieit und Natriummetasilicat traten nach einer Minute Ofenzeit auf und
Cristobalit war nach zwei Minuten bei 1600 °C nachweisbar. Auch in diesem Fall war
der Maximalwert der gebildeten Intermediaten gering. Er erstreckte sich über drei
bzw. vier Minuten mit den Werten 4,4 Gew% und 4,2 Gew%, wobei der Unterschied
im Bereich des Fehlers lag. Mit einem Wert von 3,2 Gew% nach 4 min im Ofen stellte
der Carnegieit den höchsten Anteil der Intermediaten. Cristobalit mit 0,6 Gew% nach
4 min und 0,7 Gew% Natriummetasilicat nach 3 min Ofenzeit komplettierten die
intermediären Phasen. Auch im Fall von AS 16 zeigte der Umwandlungsgrad bis zu
einer Zeit von 4 min bei 1600 °C einen linearen Anstieg (Abbildung 4.26 links). Nach
fünf Minuten betrug der Umwandlungsgrad 92 % und stieg über 96 % nach 6 min,
98,9 % nach 7 min zu 99,95 Gew% nach acht Minuten, wobei auch hier die letzten noch
detektierbaren Phasen aus Carnegieit und Cristobalit bestanden. Nach neun Minuten
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Ofenzeit bei 1600 °C betrug der Umwandlungsgrad mit keinen röntgenographisch
messbaren kristallinen Phasen 100%.
Abbildung 4.28.: Entwicklung des Phasengehaltes während des Aufschmelzens in
dem 16 mol%-Al2O3-haltigen System AS 16: Rohstoffanteil und
Umwandlungsgrad (links); Gebildete intermediäre Phasen in Ge-
wichtsprozent (rechts)
Die Stabilitätsbereiche der Rohstoffe Quarz (TQ), Natrit (NT), Korund (K) und der
intermediär gebildeten Phasen Carnegieit (TC), Cristobalit (TCr), Natriummetasilicat
(NMS) sowie die gesamte Umwandlungszeit (U) von Gemenge zu Schmelze sind in
Tabelle 4.14 aufgeführt.
System TQ [min] NT [min] K [min] TC [min] TCr [min] NMS [min] U [min]
AS 5 0-5 0-4 0-5 1-5 1-5 1-4 6
AS 10 0-5 0-5 0-6 2-7 1-7 1-5 8
AS 16 0-7 0-5 0-7 1-8 2-8 1-6 9
Tabelle 4.14.: Zeitliche Stabilitätsbereiche der Phasen verschiedener Al2O3-Gehalte
in Minuten Ofenzeit bei 1600 °C; TQ=Quarz, NT=Natrit, K=Korund,
TC=Carnegieit, TCr=Cristobalit, NMS=Natriummetasilicat,
U=Umwandlungsgrad
Die Zeit bis zu einem amorphen Anteil von 100 % erhöhte sich mit ansteigendem
Al2O3-Gehalt von 6 min bei AS 5, über 8 min bei AS 10, auf 9 min bei AS 16. Ebenso
vergrößerte sich Phasenanteil von Carnegieit, der mit ansteigendem Al2O3-Anteil
von nur 0,4 Gew% bei AS 5, über 1,7 Gew% auf 3,2 Gew% stetig höher wurde.
Die maximalen Anteile von Cristobalit (0,7 Gew% ± 0,2) und Natriummetasilicat
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(0,8 Gew% ±0, 1) blieben mit der Erhöhung des Al2O3-Gehaltes hingegen nahezu
konstant.
27Al-NMR-MAS-Untersuchung bzgl. Al2O3-Gehalt
Die Änderung der Aluminiumnahordnung im aufschmelzenden Gemenge wurde
mit 27Al-NMR-MAS untersucht. Das Aluminium war im Korund sechsfach koordi-
niert und im vollständig aufgeschmolzenem Glas zeigte es eine 4-fach Koordination.
Während das Gemenge aufschmolz, kam es zu einer sukzessiven Änderung der
Aluminiumkoordination (Abbildung 4.29 rechts, beispielhaft AS 10).
Abbildung 4.29.: links: 27Al-NMR-MAS-Spektren des Systems AS 10 bei unter-
schiedlichen Zeiten (0 bis 8 min) bei 1600 °C. Keine 4-fach Koor-
dination im unbehandelten Gemenge, sukzessive Abnahme der
6-fach-Koordination im einschmelzenden Gemenge hin zu voll-
ständigem fehlen dieser Koordination im aufgeschmolzenen Glas;
rechts: Entwicklung des N4 - Gehaltes im aufschmelzenden Glas-
gemenge von AS 5, AS 10 und AS 16
Die Spektren von AS 5 und AS 16, sind im Anhang A.2 dargestellt. Ausgehend von
einer reinen 6-fach Koordniation bei dem unbehandelten Gemenge verringerte sich
der Korundanteil mit zunehmender Ofenzeit immer weiter bis nach sieben Minu-
ten keine 6-fach Koordination mehr nachweisbar ist. Dabei blieb die Resonanz des
Korundes bis auf eine geringe Abweichung von ± 1 ppm konstant. Demgegenüber
verlagerte sich die chemische Verschiebung der 4-fach-Koordination von anfänglich
58,1 ppm (1 min bei 1600°C) auf 54,7 ppm chemischer Verschiebung in dem komplett
aufgeschmolzenen Glas nach einer Ofenzeit von acht Minuten. Ausgehend von den
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Flächen unten der chemischen Verschiebung wurde das Verhältnis zwischen AlO6
und AlO4 bestimmt. Die Entwicklung zwischen vier- und sechsfach Koordination ist
in Abbildung 4.29 rechts dargestellt.
Die Kurven steigen im Bereich des Fehlers linear an. Im Falle von AS 5 war das
sechsfach koordinierte Aluminium nach sechs Minuten vollständig umgesetzt. In den
Systemen AS 10 und AS 16 wurde dies nach 7 min erreicht.
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4.4.2. Variation des Al2O3-Rohstoffes
Im Rahmen dieser Versuche wurde der Einfluss von drei alternativen Al2O3-Trägern
im Vergleich zum Standardaluminiumoxidträger α-Al2O3 auf das Einschmelzverhal-
ten untersucht. Dabei kamen γ-Al2O3 in Form von Tonerde (AS 10 T), γ-AlOOH als
Böhmit (AS 10 B) und γ-Al(OH)3 als Gibbsit (AS 10 G) zum Einsatz.
Tonerde
Die Phasenevolution der Rohstoffe des Systems AS 10 T ist in Abbildung 4.30 gezeigt.
Die eingesetzten Rohstoffe zeigten einen abnehmenden linearen Verlauf. Dabei wies
die Tonerde einen geringfügig steileren Verlauf auf und war bis zu einer Ofenzeit
von drei Minuten röntgenographisch nachweisbar. Der Natrit hatte eine maximale
Stabilität von 4 min. Nach einem gleichmäßigen Verlauf zwischen Null und vier
Minuten schreitete der Lösungsprozess des Quarzes zwischen vier und sechs Minuten
langsam voran. Der Umwandlungsgrad zeigte einen linearen Anstieg bis 90,7 % nach
4 min, flachte anschließend ab und erreichte nach 9 min Ofenzeit bei 1600 °C die
100 %.
Abbildung 4.30.: Entwicklung des Rohstoffanteils und des Umwandlungsgrades
(links) und Bildung der intermediären Phasen (rechts) während
des Aufschmelzens im System AS 10 T mit Tonerde als Aluminiu-
moxidträger
Der in der Tonerde in Spuren enthaltene Korund war bis zu einer Ofenzeit von 6 min
bei 1600 °C detektierbar. Dabei war nach einer anfänglichen Abnahme von 0,5 Gew%
in der unbehandelten Probe auf 0,3 Gew% nach einer Minute, ein erneuter Anstieg des
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Korundphasenanteils auf 1 Gew% nach vier Minuten in Folge der Temperatureinwir-
kung zu beobachten, weshalb dieser auch im Intermediatendiagramm aufgeführt ist.
Der Umwandlungsgrad zeigte zwischen der unbehandelten Probe und der viermi-
nütigen Behandlungszeit einen linearen Verlauf auf 91 %. Zwischen vier und sieben
Minuten kam es zu einem weiteren kontinuierlichen Anstieg des Umwandlungsgra-
des auf 99,2 %. Vollständig umgesetzt war das Gemenge nach neun Minuten. Grund
hierfür waren die in Folge des Aufheizprozesses gebildeten Intermediaten Carnegieit,
Cristobalit, Natriummetasilicat, Korund und Diaoyudaoit. Der Carnegieit trat mit
einem Maximum von 5,4 Gew% nach 5 min zwischen zwei und acht Minuten Ofenzeit
auf und Cristobalit war zwischen 1 min und 6 min bei 1600 °C mit einem Maximalwert
von 0,8 Gew% nach vier Minuten nachweisbar. Natriummetasilicat zeigte mit seinem
Auftreten zwischen einer und drei Minuten (Maximum von 0,5 Gew% nach einer
Minute) die geringste Häufigkeit. Der Diaoyudaoit war zwischen 1 min und 6 min
bei 1600 °C und einer Maximalkonzentration von 1,9 Gew% nach 3 min feststellbar.
Böhmit
Das Aufschmelzverhalten des Gemenges mit dem wasserhaltigen Böhmit als Alu-
miniumoxidquelle zeigte ein schnelles Lösungsverhalten (Abbildung 4.31. So nahm
der Gehalt an Quarz schnell linear ab und war nach drei Minuten das letzte Mal
nachweisbar. Der Natrit zeigte nach einer Minute bei 1600 °C zunächst keine Auf-
lösungserscheinungen, nahm anschließend jedoch stark ab und war ebenfalls nach
drei Minuten das letzte Mal im Diffraktogramm sichtbar. Böhmit war bis zu einer
Ofenzeit von 2 min röntgenographisch detektierbar. Der Umwandlungsgrad erreich-
te nach einem steilen linearen Anstieg nach drei Minuten bereits einen Wert von
93%. Anschließend war ein steiler linearer Verlauf auf 95 % nach drei Minuten zu
erkennen. Allerdings dauerte es von diesem Zeitpunkt an weitere sieben Minuten
bis das Gemenge nach 10 min Ofenzeit bei 1600 °C vollständig zu Glas geschmolzen
war. Dies war auf die Bildung der Intermediaten Carnegieit, Cristobalit, Na2SiO3,
Diaoyudaoit und Korund zurück zu führen. Hierbei nahm der Cristobalit mit einem
Maximum von 1,4 Gew% nicht den höchsten Wert ein, jedoch aber die mit einer
Nachweisbarkeit zwischen einer und neun Minuten Ofenzeit die größte Beständig-
keit ein. Der Carnegieit war nur im Bereich zwischen zwei und vier Minuten mit
einem Maximum von 0,8 Gew% nach 3 min bei 1600 °C stabil. Natriummetasilicat
zeigte einen Stabilitätsbereich von eins bis drei Minuten mit einem Maximalwert von
1,6 Gew% bei zwei Minuten. Diaoyudaoit war nur bei einer Ofenzeit von zwei und
drei Minuten mit einem Maximum von 1,3 Gew% nach 3 min feststellbar. Der Korund
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Abbildung 4.31.: Entwicklung des Rohstoffanteils und des Umwandlungsgrades
(links) und Bildung der intermediären Phasen (rechts) während
des Aufschmelzens im System AS 10 B mit Böhmit als Alumini-
umoxidträger
war bei den Ofenzeiten zwei bis sechs mit einer Maximalkonzentration von 0,2 Gew%
ebenfalls nur gering vertreten.
Gibbsit
Im Falle des Gemenges mit dem wasserhaltigen Gibbsit als Aluminiumoxidträger
war ebenfalls ein linearer Verlauf des sich lösenden Quarzes und des Natrits von
dem unbehandelten Gemenge bis zu einer Ofenzeit von vier Minuten zu erkennen.
Nach fünf Minuten waren Quarz und Natrit letztmalig nachweisbar. Der Gibbsit war
bis zu einer Ofenzeit von drei Minuten detektierbar und zeigte mit einem steileren
Verlauf eine höhere Löslichkeit. Der Umwandlungsgrad zwischen Gemenge und Glas
zeigte erneut einen linearen Verlauf zwischen dem unbehandelten Gemenge und
einer Ofenzeit von vier Minuten mit einem Gehalt von 88 %. Anschließend war ein
flacherer Anstieg des Umwandlungsgrad auf 100 % nach acht Minuten erkennbar.
Der zeitliche Unterschied zwischen der Auflösung der Gemengebestandteile und
dem Erreichen des 100 %igen Umwandlungsgrad ist wiederum auf die Bildung der
Intermediaten Carnegieit, Cristobalit, Na2SiO3, Diaoyudaoit und Böhmit zurück zu
führen. Durch Entwässerungsreaktionen des Gibbsites bildete sich Böhmit (Stabili-
tätsbereich: 1-3 min, Maximalwert: 2 Gew% nach 2 min). Natriummetasilicat (Ma-
ximum: 0,5 Gew% nach 1 min) und Cristobalit (Maximum:0,5 Gew% nach 5 min)
90
4.4. Heißeinlage
Abbildung 4.32.: Entwicklung des Rohstoffanteils und des Umwandlungsgrades
(links) und Bildung der intermediären Phasen (rechts) während
des Aufschmelzens im System AS 10 G mit Gibbsit als Alumini-
umoxidträger
entstanden nach einer Ofenzeit von einer Minute und waren letztmalig nachweisbar
nach fünf bzw. sechs Minuten. Der Diaoyudaoit war zwischen zwei und fünf Minuten
und mit einem Maximalwert von 1,7 Gew% im Ofen stabil.
Eine Übersicht über die Stabilitätsbereiche der Rohstoffe, sowie der gebildeten Phasen
ist in Tabelle 4.15 gezeigt.
System TQ NT Al-Träger K BT Dia TC TCr NMS U
AS 10-T 0-6 0-4 0-3 3-6 - 1-6 2-8 1-6 1-3 9
AS 10-B 0-3 0-3 0-2 2-5 - 2-3 2-4 1-9 1-3 10
AS 10-G 0-5 0-5 0-3 - 1-3 2-5 2-7 1-6 1-5 8
Tabelle 4.15.: Zeitlicher Stabilitätsbereiche (in Minuten) der Rohstoffe und
intermediär gebildeten Phasen sowie des Umwandlungsgrad
in Abhängigkeit verschiedenen Al2O3-Rohstoffe bei 1600 °C;
TQ=Quarz, NT=Natrit , K=Korund, BT=Böhmit, Dia=Diaoyudaoit,
TC=Carnegieit, TCr=Cristobalit, NMS=Natriummetasilicat,
U=Umwandlungszeit
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27Al-NMR-MAS-Untersuchung bzgl. Al2O3-Rohstoff
An den rohstoffvariierten, abgeschreckten, teilaufgeschmolzenen Proben wurde eben-
falls die Nahordnung bestimmt. Im Gegensatz zu dem rein 6-fach koordinierten
Korund trat bei der unbehandelten Tonerde bereits eine 4-fach Koordination auf, die
mit zunehmender Ofenzeit weiter anstieg (Abbildung 4.33 links oben).
Abbildung 4.33.: Änderung der Nahordnung in Abhängigkeit des Aluminiumroh-
stoffes: AS 10 Tonerde (links oben), AS 10 Böhmit (rechts oben),
AS 10 Gibbsit (links unten) und die Umwandlungsgrade der
Al2O3-rohstoffvariierten Systeme (rechts unten)
Eine 6-fach Koordination war letztmalig nach sechs Minuten bei 1600 °C nachweisbar.
Weiterhin war eine Verlagerung der chemischen Verschiebung des AlO6-Peaks von
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anfänglich 7,2 ppm (unbehandelte Probe) auf 15 ppm nach einer Ofenzeit von sechs
Minuten zu erkennen. Analog dazu verlagerte sich der AlO4-Peak in die entgegenge-
setzte Richtung von 63,9 ppm bei der unbehandelte Probe auf 55,2 ppm bei der Probe
mit einer Ofenzeit von 8 min.
Ähnlich dazu verhielten sich die Spektren der Proben mit Böhmit als Aluminiu-
moxidträger (4.33 rechts oben). Dort änderte sich die AlO6-Peaklage von ursprünglich
7,4 ppm (unbehandelte Probe) auf 13,9 ppm nach einer Ofenzeit von 5 min bei
1600 °C. Allerdings fand keine deutliche Mikration des AlO4-Peaks statt (± 2 ppm).
Sechsfach koordniertes Aluminium wurde bis zu einer Ofenzeit von 5 min gefunden.
Die Peaklage des Gibbsites (Abbildung 4.33 links unten) zeigte sich bei der AlO6-
Koordination mit einer Abweichung von ± 1 ppm recht stabil und war letztmalig
bis 6 min bei 1600 °C feststellbar. Die AlO4-Koordninationslage verschob sich in
diesem Fall von anfänglich 59,6 ppm (1 min Ofenzeit) auf 55,5 ppm beim vollständig
aufgeschmolzenen Glas nach 8 min Behandlungszeit bei 1600 °C. Der AlO4-Anteil
der rohstoffvariierten Systeme ist in Abbildung 4.33 rechts unten aufgetragen. Es fällt
auf, dass das Böhmitsystem den steilsten Anstieg in der Umsetzung von AlO6 zu
AlO4 zeigte, der jedoch nach einer Ofenzeit von drei Minuten bei 88,9% abflachte. Das
System mit Gibbsit als Aluminiumträger zeigte im Vergleich zu AS 10 K und AS 10 T
ebenfalls einen geringfügig steileren Verlauf, welcher allerdings nach drei Minuten
bei 67,6% unterbrochen wurde und nach einer Minute mehr im Ofen einen ähnlichen
Wert einnahm. Im Anschluss daran stieg der N4-Gehalt wieder kontinuierlich an.
Zwischen den Gemengen mit Korund und Tonerde als Al2O3-Rohstoffe gab es keine
großen Unterschiede bei der Umwandlung von sechsfach zu vierfach koordinierten
Aluminium.
93
4. Ergebnisse
4.4.3. Variation des B2O3-Gehaltes und der Rohstoffe
Das ursprüngliche Dreikomponentensystem AS 10 mit Korund als Al2O3-Rohstoff
wurde im Folgenden durch Boroxid erweitert. Im Zuge dessen wurden ebenfalls
die unterschiedlichen Boroxidrohstoffe B2O3 (AS 105 B), Sassolin (AS 105 S) und
Tincalconid (AS 105 T) untersucht.
B2O3
Die Phasenevolution des Systems AS 105 B für die Auflösung der Rohstoffe und die
Zunahme des Umwandlungsgrades ist in Abbildung 4.34 links dargestellt. Quarz
und Korund lösten sich gleich schnell auf, wobei der Quarz bis 6 min und der
Korund bis 5 min stabil waren. B2O3 und Soda waren beide bis zu einer Ofenzeit
von 3 min bei 1600 °C nachweisbar. Nach einer Minute waren noch 26 Gew% der
Ausgangsmenge von B2O3 vorhanden. Dieser Wert blieb bis zu einer Ofenzeit von
3 min relativ konstant.
Abbildung 4.34.: Phasenevolution des B2O3 erweiterten Gemenges: links: Auflö-
sung der Rohstoffe in Kombination mit dem Gesamtumwand-
lungsgrad von Gemenge zu Glas; rechts: während des Einschmelz-
prozesses gebildete intermediäre Phasen
Die Soda zeigte hingegen eine lineare Auflösungskurve. Der Umwandlungsgrad
stieg in den ersten drei Ofenminuten von 4 %, über 18 % auf 35 % an und machte
anschließend einen Sprung auf 95 % nach 6 min. Anschließend dauerte es weitere
7 min bis alle kristallinen Komponenten vollständig in der Schmelze gelöst waren.
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Ursächlich für diese vergleichsweise lange Zeitspanne waren wiederum die interme-
diären Phasen, welche in Abbildung 4.34 rechts dargestellt sind. Dort ist zu erkennen,
dass sich aus B2O3 und Soda der Tincalconit gebildet hatte, welcher zwischen einer
Ofenzeit von eins bis drei Minuten mit einem Maximalwert von 5 Gew% nachweisbar
war.
Der Carnegieit hatte einen Stabilitätsbereich zwischen zwei und vier Minuten Ofen-
zeit bei 1600 °C mit einem Maximum von 0,8 Gew% bei 2 min. Die am längsten stabile
intermediäre Phase stellte in dieser Versuchsreihe der Cristobalit dar. Mit einem
Maximum von 0,8 Gew% nach 5 min Ofenzeit war sein Anteil zwar vergleichsweise
gering, jedoch blieb diese Phase bis zu 13 min bei 1600 °C in seiner kristallinen
Form mit Anteilen von kleiner 0,5 Gew% ab 7 min erhalten und verzögerte somit
die vollständige Auflösung der kristallinen Phasen.
Sassolin
Analog zu dem im vorherigen Abschnitt gezeigten System AS 105 B löste sich auch in
dem Gemenge AS 105 S mit Sassolin (H3BO3) als Boroxidrohstoff der Quarz und der
Korund homogen zueinander auf (Abbildung 4.35.
Abbildung 4.35.: Phasenevolution des B2O3 erweiterten Gemenges mit dem Roh-
stoff Sassolin als B2O3-Träger: links: Auflösung der Rohstoffe in
Kombination mit dem Gesamtumwandlungsgrad von Gemenge
zu Glas; rechts: während des Einschmelzprozesses gebildete inter-
mediäre Phasen
Lediglich die zeitliche Stabilität der beiden Phasen unterschied sich, da der Korund
das letzte Mal nach vier Minuten nachweisbar war. Der Quarz wies auch hier eine
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längere Stabilitätszeit auf. Abweichend zum vorherigen Kapitel zeigte sich jedoch der
Verlauf des Sassolingehaltes. Dieser war durch eine steile lineare Abnahme gekenn-
zeichnet und bereits nach zwei Minuten Ofenzeit waren nur noch 0,5 Gew% der Ur-
sprungsmasse röntgenographisch nachweisbar. Wie in dem vorherigen Versuch zeigte
die Soda eine linear abnehmende Tendenz und war letztmalig bei einer Ofenzeit von
4 Minuten nachweisbar. Der Umwandlungsgrad verhielt sich im Anfangsstadium
analog zu dem des B2O3-Rohstoffes: nach einer Minute war er mit 6 % vergleichsweise
gering, stieg anschließend jedoch linear auf 94 % nach 5 min bei 1600 °C an. Die
Gesamtaufschmelzzeit betrug 10 Minuten, wobei der letzte Rohstoff in Form von
Quarz bereits nach sieben Minuten vollständig gelöst war.
Grund hierfür waren wiederum die intermediären Phasen, welche sich analog zu dem
B2O3-Gemenge in Form von Tincalconit, Carnegieit und Cristobalit gebildet hatten. In
diesem Fall traten sie erstmals nach einer Ofenzeit von 2 min auf, wobei der Tincal-
conit (stabil zwischen 2 - 4 min) mit 3 Gew% nach zwei Minuten den größten Anteil
darstellte. Der Carnegieit war ebenfalls zwischen zwei und vier Minuten Ofenzeit
mit einem Maximalwert von 0,6 Gew% nach 4 min röntgenographisch detektierbar.
Die am längsten stabile kristalline Phase war wiederum der Cristobalit mit einer
Nachweisbarkeit bis 9 min Ofenzeit bei 1600 °C und einem Maximum von 0,3 Gew%
bei vier Minuten.
Tincalconit
Die Phasenevolution des Gemenges mit Tincalconit als B2O3-Träger bewegte sich
nahezu analog zu den beiden vorhergehend besprochenen Boroxidbeispielen (vgl.
Abbildung 4.36 links). Die sukzessive, linear verlaufende Lösung von Quarz und
Korund, welche beide nach vier Minuten röntgenographisch nicht mehr nachweisbar
waren und die ebenfalls linear abnehmenden Soda- und Tincalconitkonzentration
ergaben das gleiche Ergebnis wie bei Sassolin als Rohstoff. Die Abnahmekurven
unterschieden sich lediglich in der Stabilität des Quarzes und der Soda. Diese waren
im Gegensatz zu dem Sassolingemenge nur bis vier Minuten und die Soda nur bis
zwei Minuten bei 1600 °C im Ofen stabil sind. Tincalconit war bis drei Minuten
röntgenographisch nachweisbar.
Im Gegensatz zu den Umwandlungsgraden der B2O3- und Sassolingemenge, zeigte
sich hier von Beginn an ein steil linearer Verlauf und nicht erst nach zwei Minuten
Ofenzeit. Dieser erreichte bereits nach vier Minuten ein Plateau bei 97 %, welches erst
nach insgesamt 11 Minuten einen Umwandlungsgrad von 100 % erreichte.
In Abbildung 4.36 rechts sind die intermediär gebildeten Phasen des Tincalconitge-
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Abbildung 4.36.: Phasenevolution des B2O3 modifizierten Gemenges mit dem Roh-
stoff Tincalconit als B2O3-Träger: links: Auflösung der Rohstoffe
in Kombination mit dem Gesamtumwandlungsgrad von Gemenge
zu Glas; rechts: während des Einschmelzprozesses gebildete inter-
mediäre Phasen
menges abgebildet. Im Gegensatz zu den voran gegangenen Beispielen, fehlt hier der
Tincalconit, da dieser bereits als Rohstoff eingebracht wurde. Carnegieit und Cristoba-
lit waren beide ab einer Minute Ofenzeit nachweisbar, wobei der Carnegieit letztmals
bei Minute vier mit einem Maximalwert von 0,9 Gew% Reflexe im Diffraktogramm
zeigte. Der Cristobalit war bis zu einer Ofenzeit von 10 Minuten röntgenographisch
detektierbar mit einem Maximum von 1,1 Gew% nach vier Minuten bei 1600 °C.
In Tabelle 4.16 sind alle Ergebnisse noch einmal zusammengefasst.
System TQ NT K B2O3-Träger Tinc TC TCr U
AS 105-B 0-6 0-3 0-5 0-3 1-4 2-4 2-12 13
AS 105-S 0-6 0-4 0-4 0-2 2-4 2-4 2-9 10
AS 105-T 0-4 0-2 0-4 0-3 - 1-4 1-10 11
Tabelle 4.16.: Zeitlicher Stabilitätsbereiche (in Minuten) der Rohstoffe und
intermediär gebildeten Phasen sowie des Umwandlungsgrad
in Abhängigkeit verschiedenen B2O3-Rohstoffe bei 1600 °C;
TQ=Quarz, NT=Natrit , K=Korund, Tinc=Tincalconit, TC=Carnegieit,
TCr=Cristobalit, U=Umwandlungszeit
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Zu Beginn der Diskussion werden die Rohstoffeigenschaften betrachtet, um im wei-
teren Verlauf die Reaktionen mit diesen zu bewerten.
Im zweiten Schritt werden die Ergebnisse der thermischen Analyse der HT-XRD
gegenübergestellt, womit die grundlegende Reaktionsmechanismen in Abhängigkeit
des Al2O3-Gehaltes erklärt werden.
Im nächsten Schritt werden die Unterschiede bei variierender Probenmenge her-
aus gearbeitet. Aus diesen Daten wird anschließend die Umwandlungskinetik via
Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorow-Methode (JMAK) berechnet und sowie ein Ein-
schmelzmodell gebildet.
Im vierten Schritt werden die Ergebnisse aus den Rampenversuchen denen der
Heißeinlage-Versuche bei 1600 °C gegenübergestellt.
Abschließend werden die Einflüsse der Al2O3 und B2O3-Rohstoffe auf das Ein-
schmelzverhalten diskutiert. Aus den Ergebnissen wird via Johnson-Mehl-Avrami-
Kolmogorow-Methode die Umwandlungskinetik berechnet und daraus abgeleitet
zwei unterschiedliche Einschmelzmodelle aufgestellt.
5.1. Rohstoffeigenschaften
Bei der Rohstoffcharakterisierung zeigte sich eine nicht vollständige Kristallinität ei-
niger Rohstoffe. Dieser teilamorphe Charakter resultierte zum einen aus der Synthese
und zum zweiten aus der Nachbehandlung der Rohstoffe.
Der Quarz hat einen natürlichen Ursprung, wurde jedoch physikalisch und chemisch
nachbehandelt. Die Behandlung mit starken Säuren (Salz/Flusssäure), Chlorwas-
serstoffgas und Halogensalzen zur Minimierung des Eisengehaltes [142] kann die
Kristallinität beeinträchtigen und ist somit eine mögliche Erklärung für den partiellen
amorphen Anteil im Quarz. Die restlichen Rohstoffe (Natrit, Korund, Tonerde, Böhmit
und Gibbsit) wurden durch chemische Prozesse hergestellt. Die vorgegebenen Roh-
stoffspezifikationen beinhalten dabei meist nur eine bestimmte chemische Zusam-
mensetzung mit einem definierten Maximalwert an Verunreinigungen. Es ist jedoch
in der Regel keine kristalline Phase bzw. keine bestimmte Kristallinität festgelegt. Bei
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dem Natrit wurde mit knapp 27 % ein sehr hoher amorpher Anteil festgestellt, was
höchstwahrscheinlich auf den Herstellungsprozess durch Fällung und die anschlie-
ßende Kalzinierung zurück zu führen ist [142]. Durch die Kalzinierung zur Soda wird
keine vollständige Kristallisierung erreicht, was folglich zu einem hohen amorphen
Anteil führt.
Die Aluminiumoxidträger unterscheiden sich nicht nur in der Chemie (Stöchiometrie
und Wassergehalt) sondern auch in der Kristallstruktur (Abbildung 4.1), der Korn-
morphologie, des amorphen Anteils und der spezifischen Oberfläche. Während die
XRD-Diffraktogramme durch scharfe Reflexe gekennzeichnet sind, zeigen Tonerde
und Böhmit stark verbreiterte Reflexe bei im Vergleich zu Korund und Gibbsit weitaus
geringen Reflexintensitäten. Dies resultiert vermutlich aus den geringen Kristallitgrö-
ßen von 8 bzw. 4 nm, die mit vergleichsweise hohen spezifische Oberflächen von
72 m2/g bzw. 150 m2/g einher gehen [143]. Tonerde und Böhmit zeigten zudem
mit 8,4 bzw. 9,2 % einen amorphen Anteil. Die Phasen Korund und Gibbsit zeigen
ein konträres Bild: scharfe Reflexe, 100 % Kristallinität, eine Kristallitgröße >111 nm
und vergleichsweise geringe spezifischen Oberflächen von 4,5 m2/g und 0,2 m2/g.
Dies zeugt vermutlich von unterschiedlichen Herstellungsverfahren der einzelnen
Rohstoffe.
Bei der Charakterisierung von wasserhaltigen und hygroskopisch Rohstoffen wie den
in dieser Arbeit verwendeten Rohstoffen Böhmit und Sassolin mit Konstitutionswas-
ser, Gibbsit und Tincalconit mit Kristallwasser sowie dem hygroskopischen B2O3,
kann es immer zu Abweichungen in der Quantifizierung kommen. Dies ist ein aus der
Tonmineralogie bekanntes Phänomen, wobei unterschiedliche Wassergehalte in den
Rohstoffen zu variierenden Gitterparametern führten [144, 145, 141]. Daher wurden
die zu untersuchenden Proben in der Tonmineralogie und Aerosol-Charakterisierung
entweder unter definierten Feuchtigkeitsbedingungen untersucht oder vor der Mes-
sung geglüht. Beide Methoden wurden bei der Rohstoffcharakterisierung im Zuge
dieser Arbeit auf Grund der fehlenden Apparatur und der Erhaltung des Originalzu-
standes der Proben nicht angewendet.
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5.2. Reaktionsmechanismen in Abhängigkeit des
Al2O3 Gehaltes
Zu Beginn wurden die allgemeinen Reaktionsmechanismen während des Aufschmel-
zens mit für die Glasherstellung geringen Probenvolumen (unter 1 g) und Heizraten
(5 K/min) anhand der Thermoananalysen, des Benetzungsverhaltens und der Hoch-
Temperatur-Röntgenbeugung (HT-XRD) betrachtet. Die in den Kapiteln 4.2.1 auf Seite
53 bzw. 4.3.2, Seite 75 und 4.2.2 auf Seite 59 besprochenen Ergebnisse werden im fol-
genden einander gegenübergestellt (Abbildung 5.1) und mit den thermodynamischen
Berechnungen verglichen.
Der erste Peak (I) im DTA-Diagramm (inkl. Massenverlust und CO2-Freisetzung)
stimmte mit einem Plateau des abnehmenden Sodagehaltes der HT-XRD überein.
Peak III der DTA-Kurve (inkl. Massenverlust und CO2-Freisetzung) lag im gleichen
Temperaturbereich wie der Maximalwert des während des Aufheizprozesses gebil-
deten Na2SiO3. Laut Ergebnissen der erhitzungsmikroskopischen Untersuchungen
begann sich die Sodasche ab 738 °C zu verflüssigen, was mit dem rapiden Abfall des
Sodagehaltes und der Zunahme des Umwandlungsgrades aus den Abbruchversu-
chen überein stimmte. Daraus resultierte Peak IIIb und der deutliche Massenverlust
in den DTA/TG-Kurven.
Die Carnegieitbildung ging ebenfalls mit Peak IIIb aus der DTA-Kurve einher, was
auf dessen Bildung an den Grenzflächen zwischen flüssiger Na2O- und fester Hoch-
Quarzphase hindeutete. Insgesamt ist der Anteil an gebildeten intermediären Phasen
im Gegensatz zu den Ergebnissen der thermodynamischen Berechnung sehr gering.
In diesem Temperaturbereich waren keine der eingebrachten Rohstoffe mehr stabil.
Die erhaltenen Ergebnisse korrelierten jedoch mit den Aussagen von Cable und
Martlew, die von einem nur geringen Anteil an Natriummetasilicat aus der Reaktion
zwischen Quarz und Soda berichteten [146]. Weiterhin stimmte die thermodynamisch
berechnete Natriumsilicatphase (Natrosilit, Na2Si2O5) nicht mit der gebildeten (Natri-
ummetasilicat) und der Literatur überein, in der übereinstimmend von der Bildung
von beiden Phasen berichtet wurde [29, 51]. Da Na2SiO3 erstmals ab 600 °C nach-
gewiesen werden konnte, ist davon auszugehen, dass die von Vidal [147] benannte
Erstbildung aus Soda und Quarz ab 380 °C entweder nicht statt gefunden oder
keine kristalline Phase, die röntgenographisch nachweisbar wäre hervorgebracht hat.
Vielmehr passte die Temperatur des ersten Nachweises zur in der Literatur weithin
anerkannten Natrosilitbildung aus Na2SiO3 und SiO2 ab 575 °C. Das Maximum des
Natriummetasilicatgehalts bei 750 °C zeigte jedoch eine starke Korrelation zu der
dritten Reaktion aus diesem Bereich, in dem ab 790 °C aus der Soda und dem
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Abbildung 5.1.: Vergleich der Ergebnisse aus den DTA/TG und HT-XRD-
Untersuchungen von AS 10 bei einer Heizrate von 5 K/min
Natrosilit, Na2SiO3 gebildet wurde [147]. Ein weiteres Indiz für die alleinige Bildung
von Na2SiO3 wurde von Kröger geliefert, der von einer begünstigten Na2SiO3-Bildung
in Folge eines Quarzüberschusses berichtete [29], welcher zum Zeitpunkt des hier
dargestellten Na2SiO3 bei 700 °C eindeutig vorlag.
Auch der Korund zeigte als letzter der Rohstoffe zwischen 800-950 °C eine starke
Abnahme, die jedoch weder mit den DTA/TG-Kurven noch mit den Ergebnissen aus
der Erhitzungsmikroskopie korrelierte, bei der ein erster Korundlösungsansatz bei
946 °C beobachtet wurde. Die endotherme Reaktion war in diesem Fall wahrschein-
lich von der von der Soda ausgelösten Reaktion, welche mit einer Blasenbildung
verbunden war, überdeckt. Die vergleichsweise späte Reaktion des Korundes stimmte
mit Berichten von Pierce et al. [27] überein, allerdings handelte es sich dort um
eine gänzlich andere Glaszusammensetzung (zum Einschmelzen von radioaktivem
Abfall).
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5.2.1. Einfluss der Probenmenge auf das Einschmelzverhalten
Die Probenmenge des Tiegelversuches war bei gleicher Heizrate (5 K/min) mit 17 g
über 30 mal größer als die der in-situ Messung via Hochtemperatur-XRD. Dement-
sprechend zeigten sich die größervolumigen Reaktionen des Tiegesversuches träger
und fanden erst bei höheren Temperaturen statt (siehe Abbildung 5.2). Dabei war der
Unterschied bzgl. Reaktionsbeginns im Besonderen bei Natrit und Korund zu beob-
achten, wohingegen sich die ersten Reaktionen des Hoch-Quarzes nur in geringerem
Maße unterschieden.
Die Korundauflösung zeigte bei den Abbruchversuchen einem linearen Verlauf bis zu
1500 °C und wich deutlich von HT-XRD-Untersuchungen ab.
Abbildung 5.2.: Vergleich der Ergebnisse aus den HT-XRD-Messungen (durchge-
zogene Linien) und Abbruchversuchen (gepunktete Linien) des
Systems AS 10 bei einer Heizrate von 5 K/min: Entwicklung des
Rohstoffanteils und des Umwandlungsgrades (links), während der
Temperaturbehandlung gebildete intermediäre Phasen (rechts)
Analog zu den Rohstoffen verhielten sich die während des Aufheizprozesses gebilde-
ten intermediären Phasen (Abbildung 5.2 rechts). Bei dem geringeren Probenvolumen
der HT-XRD-Untersuchung bildeten sich zum einen, höhere Anteile und zum zweiten
entstanden sowie lösten sich diese wieder bei deutlich niedrigeren Temperaturen.
Weiterhin war das Fehlen des Cristobalites in den HT-XRD-Ergebnissen auffallend.
Dieser wurde im Fall der Al2O3-haltigen Systeme nur bei den Abbruchversuchen
röntgenographisch festgestellt. Er konnte jedoch in den HT-XRD-Untersuchungen
des Al2O3-freien Systems AS 0 nachgewiesen werden, weshalb davon auszugehen ist,
dass es sich bei Cristobalit nicht alleine um ein Abkühlrelikt handelte.
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Die Systeme AS 5 und AS 16 zeigten in Bezug auf die Unterschiede zwischen den
Probenmengen das gleiche Verhalten (vgl. Abbildungen A.4 und A.5 im Anhang).
Ursächlich für diese Unterschiede zwischen den variierten Probenmenge und Ver-
suchsaufbauten könnten nicht nur die Probenmenge an sich, sondern die voneinander
abweichenden Probenbeschaffenheiten gewesen sein. Die HT-XRD-Proben wurden in
einem Platintiegel verdichtet, die Abbruchproben wurden dagegen lediglich in den
Tiegel geschüttet. Ausgehend von dieser niedrigeren Verdichtungsstufe, könnten die
Reaktionen neben der Masse auch auf Grund der geringeren Packungsdichte träger
ausfallen.
Die Unterschiede der Umwandlungsgrade hielten sich jedoch in Grenzen, weil er
einen Querschnitt über alle ablaufenden Lösungsreaktionen zeigte. Quarz stellte den
größten Massenanteil im Gemenge dar und die Unterschiede zwischen den beiden
Versuche waren vergleichsweise gering. So begann der steile lineare Verlauf im Falle
der Tiegelversuche bei 800 °C und bei der HT-XRD-Untersuchung bei 750 °C. Die
Korundlösung stellte die eher flachen Verläufe (ab 950 °C HT-XRD und ab 1100 °C
Tiegelversuche) dar. Bei 1200 °C waren die Unterschiede im Umwandlungsgrad
zwischen HT-XRD- und Tiegelversuch mit 5,3 % gering.
Abbildung 5.3.: Vergleich der sequentiellen Reaktionsrate des Umwandlunggrades
zwischen HT-XRD-Messungen (0,5 g) in schwarz und Tiegelversu-
chen (17 g) in grün bei einer Heizrate von 5 K/min
Um die Unterschiede der Umsetzungsgrade zwischen HT-XRD und Tiegelversuche
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deutlicher herauszustellen, wurde die sequentielle Reaktionsrate der einzelnen Um-
setzungsgrade bestimmt (Abbildung 5.3). Die HT-XRD-Raten lagen zwischen 400 °C
und 750 °C in einem Bereich nahe Null, was lediglich auf Sintervorgänge hindeutet.
Die negativen Werten sind auf die Intermediatenbildung zurück zu führen. Ab 750 °C
begann die eigentliche Auflösung des Gemenges durch die Sodaverflüssigung, was in
hohen Raten, mit einem vergleichsweise steilen Verlauf resultierte. Der schmale, steile
Verlauf zeigt, dass bei diesem Versuch wenige Temperaturgradienten in der Probe
herrschten, was auf die geringe Probenmenge von 0,5 g zurück zu führen ist. Ab
950 °C fiel die Rate wieder auf das anfangs herrschenden Niveau. Demgegenüber
stehen die Raten der Tiegelversuche. Dort war der Umsetzungsbeginn zum einen
zu höheren Temperaturen hin verschoben (ab 700 °C) und zum zweiten war die
sequentielle Umsetzungsrate mit ihrem Maximum bei 900 °C geringer ausgeprägt als
die der HT-XRD-Versuche. Dieser flache und breite Kurvenverlauf zeigt die rampen-
und probenmengentypischen Gradienten, die bei diesem Versuch vorhanden waren.
Auffallend ist hierbei jedoch die Tatsache, dass die Temperaturen der jeweiligen
Ratenmaxima nur 50 °C auseinander lagen. Weiterhin waren die Umwandlungsraten
ab 1000 °C der beiden Versuchsaufbauten nahezu gleich. Dies deutet auf nur gerin-
ge Unterschiede im Aufschmelzverhalten hin, sobald die thermischen Unterschiede
infolge der variierenden Probenmenge nicht mehr bestanden.
Abweichend von den bereits diskutierten Unterschieden in den Versuchen mit vari-
ierenden Probenmengen wurde bei den Tiegelversuchen von AS 5 im Temperatur-
bereich zwischen 1300 °C und 1500 °C eine unbekannte Phase nachgewiesen. Die
kristallographische Struktur war der des Stishovites sehr ähnlich (siehe Abbildung
5.4).
Bei einem Stishovit handelt es sich allerdings um eine SiO2-Phase, welche im Tem-
peraturbereich zwischen 1300 °C und 1500 °C nur bei Drücken oberhalb 120 kbar
stabil ist [149]. Es besteht jedoch die Möglichkeit einer Bildung dieser Phase durch
chemisch induzierten Druck. Chemisch induzierter Druck ist ein in der Literatur
häufig beschriebenes Phänomen, welches durch eine Änderung bestimmter Ionen-
radien zu Phasen führt, die eigentlich erst bei höheren Drücken stabil sein sollten
[150, 151]. Dieser könnte durch das Zusammenwirken von ungelöstem Cristobalit,
Korund, flüssigem Na2O und der rapiden Temperaturverringerung bei Herausnahme
aus dem Ofen und Abkühlung in Wasser entstanden sein. Somit könnte sich eine
Mischphase aus einem Aluminium/Natrium dotierten SiO2 gebildet haben, was zu
einer stishotähnlichen Phase geführt haben könnte. Da diese Phase sowohl bei den
Proben von drei Temperaturstufen (1300 °C, 1400 °C, 1500 °C) als auch in zwei
Wiederholungsversuchen eindeutig qualitativ nachgewiesen werden konnte, wurde
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Abbildung 5.4.: XR-Diffraktogramm von AS 5 - 1300 °C. Neben Korund ist eine stis-
hovitähnliche Phase enthalten, welche mit dem Pattern von Endo et
al. [148] angefittet wurde.
eine TEM-Untersuchung hinsichtlich dieses Phänomens durchgeführt. Diese konnte
jedoch keinen Stishovit nachweisen. Ursächlich hierfür war möglicherweise der ge-
ringe Gehalt von maximal 0,3 Gew%, der höchstwahrscheinlich sehr fein dispergiert
in der Probe vorlag. Mit der Annahme diese Phase sei ein Abkühlrelikt, konnte auf
eine vollständige Umwandlung des AS 5-Gemenges eigentlich schon bei 1400 °C
zurückgeschlossen werden.
5.2.2. Reaktionskinetik bei einer Heizrate von 5 K/min
Der Aluminiumgehalt spielte bei dem Aufschmelzen der Gemenge eine große Rolle.
Die thermochemische Berechnungen mit FACTSage haben eine ansteigende Auf-
schmelztemperatur mit dem Al2O3-Gehalt verdeutlicht (Tabelle 4.9). Das gleiche Bild
zeigten die Thermoanalysen (Abbildung 4.7, ab Seite 53), wo die Reaktion SiO2 Na2O
zwar nicht vom Al2O3-Gehalt beeinflusst wurde, allerdings Peak V, welcher für die
weitere Schmelzbildung steht, durch höhere Al2O3-Gehalte zu größeren Tempera-
turen hin verschoben wurde. Die Hochtemperatur-XRD-Untersuchungen und die
Tiegelversuche zeigten die gleichen Tendenzen.
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Umwandlungskinetik bei HT-XRD-Rampenversuchen (0,5 g Probenmenge)
Die Umwandlungskinetik (aus den HT-XRD-Ergebnissen) wurde ausgehend der in
den Kapiteln 2.2.3 und 3.6 eingeführten JMAK-Methode beschrieben. Dieser gilt
eigentlich nur für Reaktionen 1. Ordnung, wird nachfolgend jedoch trotzdem ange-
wendet, weil eine Beschreibung der Reaktionen damit gut möglich ist. In Abbildung
5.2 links stechen drei Bereiche heraus: Lösung des Gemenges und Intermediaten-
bildung bis 750 °C (rot), der Hauptschmelzbereich zwischen 750 °C und 900 °C
(magenta) sowie die Restkornlösung (950 °C-1200 °C, lila), die jedoch bei 1200 °C der
Maximaltemperatur des Messaufbau mit einem Umwandlungsgrad von 99,6 % nicht
vollständig abgeschlossen war.
Es hat sich jedoch gezeigt, dass der JMAK-Ansatz zur Beschreibung der Umwand-
lungskinetik aus zweierlei Gründen nur suboptimal geeignet ist. Zum einen wich der
Exponent nf , welcher den Reaktionsablauf beschreibt mit Werten > 5 deutlich von
den definierten Literaturwerten zwischen 1 und 4 ab (vgl. Tabelle 3.4 in Kapitel 3.6).
Dies führte zu geringen Werten für die Ratenkonstante kf .
Zum Zweiten bildete der JMAK-Fit insbesondere zu niedrigen Temperaturen hin,
zwischen 300 °C bis 750 °C den Umwandlungsgrad nur ungenau ab (Abbildung 5.5
links).
Die Abweichungen sind in dem Ursprung des Modells begründet, welches zur Be-
schreibung von Kristallisationsvorgängen entwickelt wurde. Dies sieht zum einen
keine Gasphasenfreisetzungen (CO2) wie in den dargestellten Untersuchungen vor.
Zum Zweiten wird die Bildung von intermediären Phasen nicht abgebildet. Diese
führte zu einem Abfall zu niedrigeren Werten des vormals angestiegenen Umwand-
lungsgrades. Da die JMAK-Methode jedoch nur eine Reaktion in eine Richtung mit-
einbezieht, kommt es hier zu diesen Ungenauigkeiten [123, 124, 125]. Analog dazu
verhielten sich die Systeme AS 0 HT-XRD, AS 5 HT-XRD und AS 16 HT-XRD (vgl.
Abbildung A.3 im Anhang). Es wurde weiterhin eine größere Differenz zwischen
Messpunkten und Modell mit geringerem Al2O3-Gehalt deutlich. So zeigte das Modell
des Al2O3-freien Systems AS 0 nicht nur in den niedrigeren Temperaturbereichen
große Abweichungen, sondern auch bei Temperaturen >800 °C. Dort wurde der
verbliebene Hoch-Quarz sukzessive in der Na2O SiO2-Schmelze gelöst.
Um dennoch eine Aussage bzgl. der Reaktionskinetik treffen zu können, wurde der
instantane Avrami-Koeffizient (iAK) über dem Umwandlungsgrad betrachtet (Abbil-
dung 5.5 rechts). Dieser zeigte ebenfalls die oben bereits beschriebenen drei Bereiche.
Die Koeffizienten bzgl. Lösung des Gemenges und Intermediatenbildung (rot) waren
durch ein starkes Rauschen zwischen geringen positiven und negativen Werten ge-
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Abbildung 5.5.: JMAK-Modell von AS 10 HT-XRD mit den Bereichen Lösung und
Bildung von Intermediaten, Hauptschmelzbereich und Restkorn-
lösung (links) und instantaner Avrami-Koeffizient ausgehend der
per HT-XRD gemessenen Umwandlungsgrade der Al2O3-variierten
Systemen AS 0, AS 5, AS 10, AS 16 (rechts)
prägt. Ursächlich hierfür waren die schwankenden Werte des Umwandlungsgrades in
Folge einer Kombination aus niedrigen Rohstofflösungs- und Intermediatenbildungs-
rate. Die Unterschiede zwischen den vier betrachteten Systemen waren in diesem
Bereich nur marginal. Im Hauptschmelzbereich stiegen die Koeffizienten drastisch
auf Werte bis zu 44 im Falle des Al2O3-freien Systems AS 0 an. Die ersten iAK
im Hauptschmelzbereich von den Al2O3-haltigen Systemen lagen im Bereich zwi-
schen 30,8 und 25,99, wobei sie mit steigendem Al2O3-Gehalt abnahmen, was auf
eine Reaktionshemmung durch Aluminiumoxid hindeutet. Dies korrelierte mit den
thermochemischen Berechnungen und den Temperaturangaben im Phasendiagramm
Na2O Al2O3 SiO2 [17]. Im Anschluss daran verringerten sich die Koeffizienten und
ab einem Umwandlungsgrad > 0, 8 kam es abermals zu einem Rauschen auf Grund
der Restkornlösung.
Umwandlungskinetik bei Tiegel-Rampenversuchen (17 g Probenmenge)
Im Gegensatz zu den HT-XRD-Versuchen war es bei den Tiegelversuchen möglich,
die JMAK-Parameter mit einem korrigierten R-Quadratwert > 0,98 % zu bestimmen
(Abbildung 5.6 links). Hierfür wurde die temperaturaufgelöste Gleichung 3.6 verwen-
det.
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Abbildung 5.6.: Beschreibung der Umwandlungskinetik bei Tiegel-
Rampenversuchen (17 g Probenmenge, 5K min): Avramianpassung
der Systeme AS 5, AS 10, AS 16 links und instantane
Avramikoeffizienten rechts
Als Starttemperaturen wurden die Temperaturen vor der ersten im XRD festgestell-
ten Umwandlung festgelegt, sprich die erste detektierbare Umwandlung bei AS 5
fand bei 700 °C statt. Das heißt die Starttemperatur wurde auf 600 °C festgelegt. In
Abbildung 5.6 links wird deutlich, dass die Übereinstimmung zwischen Messwerten
und Avramianpassung mit steigendem Al2O3-Gehalt abnahmen, was auch an den ab-
nehmenden r2-Werten erkennbar ist. Die iAK zeigten im Falle der Systeme AS 5 und
AS 10 mit zunehmendem Umwandlungsgrad eine fallende Tendenz, wohingegen das
Al2O3-reichste System AS 16 zu Beginn eine niedrigeren iAK zeigt. Dies könnte an
dem höheren Al2O3-Gehalt, was sich möglicherweise hemmend auf die Umwand-
lungsreaktion auswirkte, liegen. Ab einem Umwandlungsgrad von ca. 0,9 sanken
die iAK, was durch die niedrigeren Umwandlungsraten im Zuge der Restkornlösung
erklärt wird.
Die JMAK-Methode wird ursprünglich zur Beschreibung von Kristallisationsvorgän-
gen angewendet, was hier nicht der Fall ist, da Lösungsvorgängen betrachtet werden.
Trotzdem wird diese Methode hier angewendet, da damit eine Beschreibung der
Reaktionsverläufe möglich ist (Tabelle 5.1).
Die Werte für ncf und kcf zeigten keine Abhängigkeit vom Al2O3-Gehalt. Ursache
hierfür könnten die unterschiedlichen Starttemperaturen der Reaktionen sein. So
zeigten AS 5 und AS 16 bereits bei 700 °C erste Umwandlungen, wohingegen dies
bei AS 10, erst bei 800 °C der Fall war. Der Vergleich des Exponentes zwischen
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System ncf kcf Tcf0,9999 [°C] Ugem bei Tcf
AS 5 2,768 1, 31 · 10−7 1283,8 0,9895
AS 10 1,98 2, 126 · 10−5 1402,8 0,9958
AS 16 2,298 1, 62 · 10−6 1469,8 0,9928
Tabelle 5.1.: Übersicht über die kinetischen Werte der Rampenversuche im Tiegel-
maßstab (5 K/min, 17 g Probenmenge): aus der JMAK-Methode abge-
leitete Werte ncf , kcf , sowie die daraus berechneten Werte Tcf0,9999 [°C],
im Vergleich zu dem gemessenen Umwandlungsgrad Ugem bei Tcf
AS 5 und AS 16 lässt jedoch eine eher sphärische Ausbreitung der Schmelze bei
niedrigeren Al2O3-Gehalten vermuten, da ein höherer Al2O3-Gehalt den zügigeren
Schmelzfortschritt eher behinderte [17]. Die gerechneten Werte für eine Umwandlung
von 99,99 % (Tcf0,9999) stimmten bis auf die Nachkommastellen mit den gemessenen
Werten Ugem bei Tcf überein. Dabei wurden als Vergleichswerte die naheliegendsten
Umwandlungstemperaturen heran gezogen (AS 5: 1300 °C, AS 10: 1400 °C und AS 16:
1500 °C). Somit war bei Tcf0,9999 eine Abhängigkeit von dem Al2O3-Gehalt erkennbar.
Der Exponent n (ncf , cf steht für curve fit) beschreibt die ablaufenden kinetischen
Reaktionen in Bezug auf Startbedingungen und Dimensionalität (vgl. Tabelle 3.4). Er
bewegte sich in einem Bereich zwischen 1,98 und 2,78, was für eine Mischung aus
2-dimensionaler, flächiger und einer 3-dimensionalen sphärischen Ausbreitung der
Schmelze spricht (vgl. Tabelle 3.4). Diese These wurde durch die Verflüssigung der
Soda zu Beginn der Reaktion (ab 750 °C), in der sich zuerst der Quarz (ab 800 °C)
und anschließend der Korund ab 900 °C) löste, bestätigt (vgl. Abbildung 5.1. Dabei
schwammen die noch festen Gemengebestandteile (Quarz bzw. Korund) auf der
bereits flüssigen Schmelze auf und wurden flächig bzw. sphärisch gelöst.
Im Vergleich mit den Ergebnissen der Versuche zum Benetzungsverhalten (Reaktion
Hotstage) im Falle des Systems AS 10 zeigte sich eine starke Korrelation (siehe
Abbildung 5.7). Die Verflüssigung der Sodasche in Kombination mit dem Beginn der
Quarzlösung zwischen 800 und 900 °C hatte den größten iAK. Der Quarz schwamm
dabei in der flüssigen Soda und wurde sukzessive gelöst bis ab 992 °C optisch keine
Körner mehr sichtbar waren. Dies spricht zu Beginn der Quarz-Soda-Reaktion für
einen grenzflächenkontrollierten Lösungsprozess. Im weiteren Verlauf bis zur voll-
ständigen Lösung (n=1) handelte es ich vermutlich um eine gradientenkontrollierte
durch Diffusion gesteuerte Lösung (n=1/2).
Daher kann von folgendem Ablauf ausgegangen werden: Das Ausgangsgemenge
(Abbildung 5.8 a) sinterte bei beginnender Temperaturbehandlung ab 700 °C zu-
sammen. Anschließend folgte durch die Verflüssigung der Sodaeine sphärischen (3-
dimensionale) Schmelzbildung. Dabei schwammen die verbliebenen Rohstoffe Ko-
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Abbildung 5.7.: Vergleich des Umwandlungsgrades und iAK mit den beobachteten
Reaktionstemperaturen aus dem Versuch zum Benetzungsverhal-
ten (Hoststage) (siehe Tabelle rechts).
rund und Quarz auf der Schmelze auf (5.8 b). Im Folgenden wurde der Quarz
sukzessive gelöst bis eine Na2O SiO2-Schmelze vorlag. Diese bildete eine Tropf um
die verbliebenen Korundkörner (5.8 c) und lösten diese nach und nach auf (5.8 d).
Abbildung 5.8.: Einschmelzmodell für ncf > 1,99: Gemenge mit Porenraum (a), Zu-
sammen gesintertes Gemenge (b), flächiges Ausbreiten der Schmel-
ze durch Sodaverflüssigung (c), auf der Schmelze aufschwimmen-
de, ungelösten Gemengebestandteile Quarz und Korund (Quarz in
blau, Soda als Natrit in grün und Korund in schwarz).
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5.2.3. Rampen- vs. Heißeinlage-Versuche bei 1600 °C:
Abweichungen beim Einschmelzverhalten
In diesem Abschnitt wird das aus der Literatur bereits weitreichend bekannte lang-
same Aufheizen, in diesem Fall mit 5 K/min mit dem schnellen Aufheizen des
Glasgemenges durch Hineinstellen in den 1600 °C heißen Ofen am Beispiel des
Systems AS 10 verglichen (Abbildung 5.9). Diese Versuchsanordnung sollte möglichst
produktionsnahe Bedingungen nachstellen, bei denen das Gemenge bei Raumtempe-
ratur in die Glaswanne eingebracht und anschließend durch die dort herrschenden
hohen Temperaturen sehr schnell erhitzt wird, was einen Rückschluss auf die in
einer Glaswanne ablaufenden Reaktionen erlauben soll. Beide Versuche zeigten eine
Abbildung 5.9.: Einfluss der Heizraten auf das Einschmelzverhalten am Beispiel des
Systems AS 10: Temperatur gegen Rohstoffphasenanteil (linke Or-
dinate) bzw. Umwandlungsgrad (rechte Ordniate). Obere Abszisse
zeigt die Zeit im Ofen bei den Heißeinlage-Versuchen (T=1600 °C),
die untere die Temperatur bei den Rampenversuchen. Rechts: Inter-
mediaten der beiden Versuche gegen die Temperatur
vollständige Auflösung des Glasgemenges bei einer Temperatur von 1600 °C. Bei der
niedrigeren Heizrate (5 K/min) lösten sich die Rohstoffe wie bereits besprochen bei
vergleichsweise niedrigeren Temperaturen. Im Gegensatz dazu verhielten sich die
Rohstoffe bei der hohen Heizrate (Heißeinlage bei 1600 °C), bei der sowohl eine
homogenere als auch eine fast gleichzeitige Auflösung mit sechs Minuten im Falle
von Quarz und Natrit bzw. sieben Minuten bei Korund zu beobachten war.
Auch die letzten noch stabilen Phasen unterschieden sich mit Korund bei der nied-
rigen Heizrate (5 K/min) und den Intermediaten Carnegieit und Cristobalit im Falle
der Heißeinlage bei 1600 °C. In diesem Fall schien die hohe Heizrate von Vorteil zu
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sein, da die dort vorherrschenden letzten Phasen eine niedrigere Schmelztemperatur
(Cristobalit: 1749 °C [152], Carnegieit: 1526 °C [153]) als der Korund (2050 °C) [139] be-
sitzen. Die Aufheizrate bedingt somit unterschiedliche Einschmelzpfade des gleichen
Gemenges. Die Lösung der letzten verbliebenen Phasen verlief hingegen bei beiden
Heizraten über einen vergleichsweise langen Zeitraum.
In der Literatur sind bisher nur wenige Berichte, über Abbruchversuche bei hoher
Heizrate, ähnlich denen wie sie hier durchgeführt wurden, zu finden. Lediglich Dixon
et al. [78] berichteten davon, allerdings handelte es sich hierbei um Gemengeteppich-
Temperaturen zwischen 400 °C und 1200 °C, was einen Vergleich schwierig macht.
Das Auflösen der letzten kristallinen Komponenten folgte ebenfalls keinem linearen
Verlauf und dauerte im Gegensatz zu Reaktionsbeginn vergleichsweise lange.
Beide Abbruchversuche (5 K/min Rampen- und die Heißeinlage bei 1600 °C) zeigten
hingegen ein nicht sehr differenziertes Bild in Bezug auf den Aluminiumoxidgehalt.
Dort ist zwar der bereits besprochene Unterschied zwischen den beiden Heizraten gut
zu erkennen, allerdings resultierte aus den Abbruchversuchen mit der Heizrate von
5 K/min keine eindeutige Al2O3-Abhängigkeit (AS 5: 1600 °C, AS 10: 1500 °C, AS 16:
1600 °C). Dies ist möglicherweise auf die oben bereits diskutierte stishovitähnliche
Phase zurück zu führen, bei der es sich vermutlich um ein Abkühlrelikt handeln
könnte. Klammert man diese Phase aus der Betrachtung bezüglich der Temperatur
bei der der Umwandlungsgrad 100 % erreicht hat aus, so ist eine Al2O3-Abhängigkeit
gegeben. Bei der Heißeinlage existierte ebenfalls eine Tendenz zwischen Al2O3-Gehalt
und steigender Einschmelzzeit (AS 5: 6 min, AS 10: 8 min und AS 16: 9 min, siehe
Tabelle 4.15).
Zusammenfassend ist auf die voneinander abweichenden intermediären Phasen hin-
zuweisen. Mit dem Carnegieit und dem Cristobalit entstehen bei der Heißeinlage
mineralische Phasen mit einem deutlich geringeren Schmelzpunkt als bei bei den
Rampenversuchen mit Korund.
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5.3. Reaktionsmechanismen in Abhängigkeit von Al2O3
und B2O3-Rohstoffen
5.3.1. Einfluss des Al2O3-Rohstoffes
Der Rohstoffeinfluss wurde ausgehend von Rampen- und der Heißeinlage bei 1600 °C
charakterisiert. Die Rampenversuche (Thermoanalysen und Untersuchungen zum
Benetzungsverhalten) zeigten dabei sowohl mit den Versuchen bei der Heißeinlage
korrelierenden Verhalten als auch Abweichungen davon. So zeigte der Vergleich der
DTA-Kurven der Al2O3-variierten Gemenge bereits ein nahezu analoges Verhalten
der Gemenge AS 10 K und AS 10 G: Peak IVb und V waren im Gegensatz zu den
Gemenge AS 10 T und AS 10 B nicht getrennt, Peak VI zeigte einen starken endother-
men Anstieg und Peak VII bildete die letzte Reaktion. Somit ist von einem nahezu
analogen Reaktionsverhalten auszugehen. Das gleiche galt für die Reaktionsverläufe
der Systeme AS 10 T und AS 10 B, welche durch eine siknifikante Ähnlichkeit charak-
terisiert waren. Daher kann von zwei unterschiedlichen Reaktionsabläufen zwischen
den Systemen AS 10 K/AS 10 G und AS 10 T/AS 10-B ausgegangen werden. Diese
Sichtweise korreliert mit den Ergebnissen der Heißeinlage bei 1600 °C, welche für
die erst genannten korund-/gibbsithaltigen Gemenge eine kürzeres Gesamtumwand-
lungszeit auswiesen als die tonerde/böhmithaltigen Gemenge.
Die Ergebnisse der Untersuchungen zum Rohstoff-Benetzungsverhalten korrelieren
nicht in vollem Maße mit den eben beschriebenen Beobachtungen. So zeigte der Böh-
mit mit 1189 °C das zügigste Auflösungsverhalten, was im Gegensatz zu den Ergeb-
nissen aus den Heißeinlage-Versuche bei 1600 °C mit dem langsamsten Lösungsver-
halten steht. Der Korund war bei 1550 °C hingegen vollständig aufgelöst. Der Gibb-
sit, mit einer dem Korundgemenge analogen Einschmelzzeit aus den Heißeinlage-
Versuchen bei 1600 °C, zeigte zwar ein rasches Lösungsverhalten der direkt benetzten
Körner. Allerdings schienen die verbliebenen Gibbsitkörner ein nicht benetzbares,
gar die flüssige Phase abstoßendes Verhalten aufzuweisen. Aus diesem Grund kam
es zu keiner weiteren Lösung der Körner bis 1550 °C. Ursächlich hierfür könnte die
im Vergleich zu den Heißeinlage-Versuchen bei 1600 °C, längere Zeitspanne sein, in
der sich der anfänglich als Gibbsit eingebrachte Rohstoff sukzessive in den schwer
löslichen Korund umwandelt. Die Tonerde zeigte ein den Heißeinlage-Versuchen bei
1600 °C analoges Verhalten. Bei 1550 °C befanden sich noch letzte benetzte Toner-
erdekörner in einem runden Schmelztropf, wobei das voran gegangene allgemeine
Benetzungsverhalten zwischen SiO2 Na2O-Schmelze und Tonerde keine abstoßende
Wirkungen, wie der Gibbsit zeigte.
114
5.3. Reaktionsmechanismen in Abhängigkeit von Al2O3 und B2O3-Rohstoffen
Abbildung 5.10.: Einfluss der Al2O3- und B2O3-Rohstoffe auf die Umwandlungszeit
der Systeme AS 10 K, AS 10 T, AS 10 B, AS 10 K, AS 105 B, AS 105 S,
AS 105 T
Die Variation der Al2O3- und B2O3-Rohstoffe bei den Heißeinlage-Versuchen bei
1600 °C zeigten in dieser Arbeit deutliche Effekte. Die Umwandlungszeit war abhän-
gig von den Al2O3-Rohstoffen, des B2O3-Zusatzes und von deren Variation (siehe Ab-
bildung 5.10). Es wurde weiterhin eine Abhängigkeit der Umwandlungszeit von den
Intermediaten deutlich, da bei allen gezeigten Systeme nicht die eingebrachten Roh-
stoffe die gesamte Umwandlungszeit, sondern die Intermediaten diese bestimmen.
Die Intermediaten unterschieden sich jedoch stark, sowohl in ihrem Anteil als auch in
ihren Phasen selbst (vergl. Abbildung 5.12). Dort sind die rohstoffvariierten Systeme
als farbige Kreise dargestellt. Die Kreisgröße beschreibt den Intermediatenanteil im
Vergleich zu den anderen Systemen.
Das Gemenge mit dem wasserfreien Korund (AS 10 K) und das Gemenge mit
dem wasserhaltigen Gibbsit (AS 10 G) hatten mit acht Minuten zwar die gleiche
Aufschmelzzeit, AS 10 G zeigte jedoch die Intermediaten Diaoyudaoit und Böhmit,
welche vermutlich aus Entwässerungsreaktionen resultierten.
Das Gemenge mit Böhmit als Al2O3-Rohstoff zeigte im Gegensatz zu den anderen
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Abbildung 5.11.: Gegenüberstellung der Umwandlungszeiten der Gemenge mit un-
terschiedlichen Al2O3-Träger und dem Kornindex KI
Gemengen, bei denen der Carnegieitanteil sehr dominant war, einen sehr hohen Cri-
tobalitanteil in seinen intermediären Phasen, welcher wahrscheinlich auch der Grund
für die vergleichsweise lange Aufschmelzzeit von 10 min war. Daher ist von einer
zügigeren Umwandlung des Gemenges zu Glas infolge einer Carnegieit- im Vergleich
zur Cristobalitbildung auszugehen. Aus der Literatur war bereits ein signifikanter
Einfluss des Wassergehaltes auf die Viskosität, die Glasübergangstemperatur und
die elektrische Leitfähigkeit bekannt [65, 66, 67, 69, 70]. Dieser Ansatz konnte in
dieser Arbeit jedoch nicht auf das Einschmelzverhalten übertragen werden. Lediglich
die spezifischen Oberflächen der Al2O3-Rohstoffe (vergl. Kapitel 4.1 auf Seite 52)
zeigten die gleichen Tendenzen. So zeigten von den untersuchten Al2O3-Rohstoffen,
der Korund und der Gibbsit die niedrigsten und der Böhmit die höchsten spezifischen
Oberflächen. Die Korrelation zwischen Kornindex und Umwandlungszeit des mit
dem jeweiligen Rohstoffes versetzten Gemenges zeigt eine deutliche Tendenz zu
längeren Umwandlungszeiten mit höherem Kornindex (Abbildung 5.11).
5.3.2. Einfluss des B2O3-Rohstoffes
Die intermediären Phasen der B2O3-Rohstoff-Gemenge glichen denen des Systems
AS 10 K mit Korund als Al2O3-Rohstoff, mit Ausnahme von Natriummetasilicat und
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Abbildung 5.12.: Einfluss der Al2O3- und B2O3-Rohstoffe auf die Intermediaten-
ausbildung der Systeme AS 10 K, AS 10 T, AS 10 B, AS 10 K,
AS 105 B, AS 105 S, AS 105 T: Das Auftreten der Phase wird in
seinem Ausscheidungsfeld markiert. Die Markierungsgrößen ent-
sprechen den Verhältnissen/Gehalt der jeweiligen intermediären
Phase untereinander. Ein Vergleich zwischen den verschiedenen
intermediären Phasengehalten (bsp. Cristobalit vs. Carnegieit ist
nicht aufgelöst. Diese können den Abbildungen 4.27, 4.30, 4.31
4.32, 4.34, 4.35 und 4.36 entnommen werden.)
Tincalconit, was in den B2O3- bzw. den Al2O3-Systemen nicht auftrat. Bei Natriumme-
tasilicat lag dies vermutlich zum einem an dem niedrigeren Na2O-Gehalt im Vergleich
zu den AS 5,10,16-Systemen und zum anderen daran, dass sich in den Borsystemen
unter Boreinwirkung der ebenfalls natriumhaltige Tincalconit gebildet hat. Darüber
hinaus kam es in dem System AS 105 T, bei dem Tincalconit bereits als Ausgangs-
rohstoff eingesetzt wurde ebenfalls nicht zu einer Natriummetasilicatbildung. Der
Carnegieit trat auch bei den B2O3-rohstoffvariierten Gemenge auf, allerdings mit
einem geringeren Massenanteil von unter 1 % im Vergleich zu AS 10 K mit ca.
1,5 Gew%. Grund hierfür war vermutlich ebenfalls der geringere Natriumanteil in
den B2O3-Gemengen. Im Falle des Cristobalites verhält es sich konträr, weil dieser
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in den B2O3-Gemengen mit Werten bis ca. 1 Gew% einen höheren Anteil einnahm, als
das borfreie System AS 10 K mit Werten um 0,5 Gew%. Dies resultierte wahrscheinlich
aus dem höheren Anteil an ungebundenen SiO2. Im Vergleich mit den übrigen Al2O3-
rohstoffvariierten Systemen zeigte AS 105 B mit einem Gesamtanteil von knapp
5 Gew% den zweitgrößten Intermediatenanteil nach AS 10 T. Dabei resultierte dieser
hohe Anteil lediglich aus dem Tincalconit und nicht wie bei AS 10 T aus Korund,
Carnegieit, Cristobalit, Natriummetasilicat und Diaoyudaoit. Erst nach einer längeren
Zeit bei 1600 °C traten Carnegieit und Cristobalit als intermediäre Phasen auf.
Die Umwandlungszeiten (durchschnittlich 11,3 min) der B2O3-Gemengen unterschie-
den sich zum Teil deutlich von denen der borfreien Gemenge. So zeigten die Systeme
AS 10 B und AS 105 S mit 10 min zwar die gleiche Umwandlungszeit, bildeten in
ihren Systemen jedoch die negative bzw. positive Ausnahme. Mit 11 und 13 Minuten
wichen die Systeme AS 105 T und AS 105 B deutlich von der durchschnittlichen Ein-
schmelzzeit von 8,75 min der Al2O3-rohstoffvariierten Systeme ab. Dies liegt wie bei
AS 10 B vermutlich ebenfalls an dem hohen Cristobalitanteil, welcher sich als letzte
verbliebene kristalline Phase nur sehr langsam auflöste. In der Literatur wurde in der
Vergangenheit der Energieverbrauch und das Einschmelzverhalten unterschiedlicher
Boroxidrohstoffe anhand von Rampenversuchen evaluiert. Dort wurde ein expliziter
Zusammenhang mit der Spezialglasherstellung genannt und die Ergebnisse zeigten
einen steigenden Energieverbrauch hin zu wasserreicheren Rohstoffen in der Reihen-
folge B2O3 < Sassolin < Tincalconit [154, 14]. Diese Aussage konnte, wenn man die
Umwandlungszeit zugrunde legte nicht bestätigt werden. Vielmehr zeigte sich eine
Tendenz in Richtung der wasserreichen Rohstoffe Sassolin und Tincalconit.
5.3.3. Einschmelzkinetik in Abhängigkeit der Rohstoffe
Die Einschmelzkinetik bei den Heißeinlage-Versuchen (T=1600 °C) wurde ausgehend
von der oben bereits besprochenen JMAK-Methode bestimmt (Tabelle 5.2).
Die Ergebnisse zeigten keine ganzzahligen Größen, sondern Werte zwischen 1,3 und
2,8. Daher ist zum einen von einer Mischung aus 1-dimensionalem Aufschmelzen in
Form von Kanälen und einem 2-dimensionalen Aufschmelzen in Form einer flächigen
flüssigen Phase auszugehen [126] (Abbildung 5.13 links). Zum zweiten ist eine Mi-
schung aus 2-dimensionalen Aufschmelzen in Form einer flächigen flüssigen Phase
und einer ansatzweisen 3-dimensionalen sphärischen Aufschmelzen wahrscheinlich
[126] (Abbildung 5.13 rechts).
Es werden bei den untersuchten Systemen zwei unterschiedliche Reaktionstypen
deutlich. Typ I ist definiert durch ncf < 2 und trifft auf alle 3-Komponentensysteme mit
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System ncf kcf t0,99 [min]
AS 5 1,9 0,16 6
AS 10 K 1,8 0,16 6
AS 16 1,6 0,17 7,5
AS 10 T 1,6 0,22 6,5
AS 10 B 2,5 0,18 4
AS 10 G 1,3 0,33 7
AS 105 B 2,8 0,02 6
AS 105 S 2,7 0,03 7
AS 105 T 1,4 0,42 5,5
Tabelle 5.2.: Übersicht über die kinetischen Parameter: ncf , kcf stellen die Werte
der gefitteten Kurven der JMAK-Gleichung dar. Daraus lassen sich die
Reaktionszeit t0,99 bis 99 % umgesetzt sind berechnen.
Ausnahme von AS 10 Böhmit und auf das 4-Komponentensystem AS 105 Tincalconit
zu (Abbildung 5.13 links). Dabei weicht das Einschmelzverhalten des borhaltigen Ge-
menges AS 105 T erkennbar von dem der borfreien Gemenge ab, weil die Umwand-
lung bis > 95 % schneller abläuft. Aus den bestimmten Werten und den graphischen
Ergebnissen in Kapitel 4.4 lässt sich eine Kombination aus dem 1-dimensionalen und
2-dimensionalen Einschmelzen ableiten. Vor der Temperaturbehandlung wies das
Gemenge einen Porenraum auf (Abbildung 5.14 a). Nach Beginn der Temperaturbe-
handlung bei 1600 °C sinterten die Rohstoffe (Quarz in blau, Soda als Natrit in grün
und Korund in schwarz) zuerst zusammen (Abbildung 5.14 b). Anschließend bildeten
sich vom Tiegelrand 1-dimensionale Kanäle (Abbildung 5.14 c), die sich im weiteren
Verlauf zu einer flächigen Reaktion ausbreiteten (Abbildung 5.14 d). Die im Laufe
der Temperatureinwirkung gebildeten intermediären Phasen sind in gelb und orange
dargestellt und schwammen auf der flächigen flüssigen Phase auf, wo sie sukzessive
gelöst werden (Abbildung 5.14 d). Letzte verbliebene Phasen waren Cristobalit in gelb
und Carnegieit in orange (Abbildung 5.14 e).
Typ II ist definiert durch 2 < ncf > 2,4 und tritt bei AS 10 Böhmit, AS 105 B2O3 und
AS 105 Sassolin auf (Abbildung 5.13 rechts). Diese Werte sprechen für eine Kombina-
tion aus 2-dimensionalem flächigen und 3-dimensionalem sphärischen Einschmelzen
des Glasgemenges. Das Einschmelzverhalten war dabei analog zu dem bereits be-
sprochenen in Kapitel 5.2.2. Das dort gezeigte Einschmelzmodell in Abbildung 5.8 ist
in abgewandelter Form auch in diesem Fall zutreffend: Es kam unter Temperaturein-
wirkung zuerst zu einem Sintern (Abbildung 5.15 b), anschließend bildete sich eine
flächige, flüssige Phase, die sich im Laufe der Zeit in 3-dimensionaler Richtung aus-
breitete (Abbildung 5.15 c). In/auf dieser Phase befanden sich im Gegensatz zu den
Rampenversuchen, wo Korund die letzte verbliebene Phase war, die noch ungelösten
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Abbildung 5.13.: JMAK-Modelle für die Heißeinlage-Versuche bei 1600 °C: Die Sys-
teme mit nf < 2 sind links oben dargestellt und die Systeme nf > 2
rechts oben. Die Punkte stellen die Messwerte und die Linien
die modellierten Daten dar. Die instantanen Avrami-Koeffizienten
sind unten dargestellt: Links unten die der Systeme mit nf < 2
und rechts unten die der Systeme mit nf > 2
intermediären Phasen (Abbildung 5.15 d). Dabei ist jedoch zu beachten, dass es sich
in diesem Fall um nahezu isotherme Bedingungen handelte, da die Endtemperatur
von 1600 °C nahezu erreicht war.
Diese drei Glaszusammensetzungen hatten zu Beginn des Prozesses zwar einen
schnellen Einschmelzfortschritt gemein, die Zeit bis zur Komplettlösung des Gemen-
ges war jedoch vergleichsweise hoch. Grund hierfür war vermutlich der hohe Anteil
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Abbildung 5.14.: Einschmelzmodell für ncf < 1,9: Gemenge mit Porenraum (a),
Zusammen gesintertes Gemenge (b), Schmelzkanäle, welche sich
vom Tiegelrand nach innen ausbreiten (c), flächiges Ausbreiten der
Schmelze mit aufschwimmenden ungelösten Gemengebestandtei-
len und Intermediaten (d) (Quarz in blau, Soda als Natrit in grün,
Korund in schwarz, intermedäre Phasen in orange und gelb). (e)
Verflüssigte Rohstoffe mit einzeln aufschwimmenden restlichen
intermediären Phasen: Cristobalit (gelb), Carnegieit (orange)
Abbildung 5.15.: Einschmelzmodell für ncf > 2,4: Gemenge mit Porenraum (a),
Zusammen gesintertes Gemenge (b), flächiges Ausbreiten der
Schmelze durch einzelne Verflüssigungen (c), auf der Schmelze
aufschwimmende, ungelösten Gemengebestandteile und Interme-
diaten (Quarz in blau, Soda als Natrit in grün, Korund in schwarz,
intermediäre Phase Cristobalit in gelb). (d) Verflüssigte Rohstoffe
mit einzeln aufschwimmenden restlichem Cristobalit (gelb) als
letzte verbliebene intermediäre Phase.
des intermediär gebildeten Cristobalites, der sich nur sehr langsam löste. Auffallend
war erneut der Unterschied im Umwandlungsverhalten zwischen den borhaltigen
Systemen AS 105 B sowie AS 105 S und dem borfreien System AS 10 B (Abbildung
5.13 rechts). Dabei zeigte das borfreie Gemenge im Vergleich zu Abbildung 5.13
links jedoch den schnelleren Einschmelzfortschritt. Dies liegt vermutlich am höhe-
ren Natriumgehalt des borfreien Systems, weil dieser ein schnelleres Einschmelzen
begünstigte.
Das Auftreten dieser beiden Einschmelzreaktionstypen verdeutlicht, dass die einge-
setzten Rohstoffe bei gleicher Zusammensetzung zu fundamental unterschiedlichen
Einschmelzverhalten führen können und durch günstige Rohstoffwahl die Umwand-
lungszeit deutlich verringert werden kann.
121

6. Schlussbetrachtung
Das Ziel dieser Arbeit war Aufklärung der rohstoffabhängigen Reaktionskine-
tik in aufschmelzenden Gemengen als Basis zur Optimierung industrieller Glas-
gemenge. Hierzu wurden verschiedene Methoden zur Untersuchung der ther-
mochemischen Reaktionen während des Einschmelzens von Natrium-, (Boro)-
Alumiumsilicatglasgemengen angewendet. Die in der Forschung bereits weithin eta-
blierten Methoden der Thermoanalysen, des Benetzungsverhaltens und der HT-XRD
wurden eingesetzt, um durch die Kombination aus geringen Heizraten und Proben-
menge < 1 g erste Aussagen bezüglich Ausgasungsverhalten, Benetzungsverhalten
und Umwandlungstemperaturen zu treffen. Weiterhin wurden die Phasenevolution
und der Umwandlungsgrad der Rohstoffgemenge zu bestimmt. Die Ergebnisse wer-
den im Folgenden zusammengefasst:
• Sowohl bei der HT-XRD, als auch bei den Untersuchungen zum Benetzungsver-
halten, zeigten sich vom Al2O3-Gehalt weitgehend unabhängig ablaufende erste
Reaktionen zwischen Quarz und Soda. Die Anwesenheit von Al2O3 reduzierte
bei den HT-XRD-Messungen die Starttemperatur der Quarz/Natritreaktion um
50 K, wobei sich die Unterschiede im normierten Quarzanteil zwischen den
aluminiumoxidhaltigen Systemen AS 5, AS 10 und AS 16 im niedrigen zweistel-
ligen Bereich bewegten. Weiterhin zeigten die HT-XRD-Untersuchungen eine
leichte Tendenz hin zu einem verzögernden Aufschmelzen mit steigendem
Al2O3-Gehalt. Der Umwandlungsgrad erreichte dabei bei der Maximaltempe-
ratur von 1200 °C bei AS 0 und AS 5, 100 %. Die alumiumoxidreicheren Systeme
AS 10 und AS 16 zeigten hingegen noch verbliebene Korundreflexe, weswegen
keine vollständige Umwandlung (AS 10: 99,6 % bzw. AS 16: 99,7 %) zu einer
amorphen Glasschmelze erreicht werden konnte. Dieses Ergebnis wurde durch
Ermittlung des instantanen JMAK-Koeffizienten untermauert, der mit steigen-
dem Al2O3-Gehalt abfallende Werte zeigte, was auf eine insgesamt geringere Re-
aktionsrate hindeutete. Die Thermoanalysen zeigten das gleiche Bild: Zu Beginn
stand eine vom Al2O3-Gehalt unabhängige Reaktion, bei der CO2 freigesetzt
wurde. Im weiteren Verlauf verschob sich der endotherme Peak, welcher als
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Korundreaktion gedeutet wurde, mit zunehmendem Aluminiumoxidgehalt hin
zu höheren Temperaturen.
• Die Aufskalierung der Probenmenge auf 17 g, bei gleichbleibender niedriger
Heizrate von 5 K/min zeigte erwartungsgemäß einen trägeren Verlauf der Reak-
tionen, welche nun einerseits hin zu höheren Temperaturen verschoben waren
und andererseits einen geringeren Anteil an intermediären Phasen ausbildeten.
Mit steigendem Al2O3-Gehalt zeigten die Systeme eine sukzessive Temperatur-
erhöhung bis ein Umwandlungsgrad von 100 % erreicht war (AS 5: 1400 °C,
AS 10: 1500 °C und AS 16: 1600 °C). Im Falle der stishovitähnlichen interme-
diären Phase im System AS 5 wurde von einem Abkühlrelikt ausgegangen.
Ausgehend von diesen Ergebnissen wurde ein schematisches Einschmelzmodell
erstellt (siehe Abbildung 5.8). Dies geht von einer flächigen Ausbreitung der ver-
flüssigten SiO2 Na2O-Bestandteile aus. Diese benetzen die noch vorhandenen
Körner, welche durch Grenzflächenreaktionen sukzessive gelöst werden. Zuerst
lösen sich die Intermediaten und schlussendlich der Korund.
Mit dieser Methodenkombination konnten somit die mechanistischen Einschmelzre-
aktionen inklusive Ihrer intermediären Phasen im kleinskaligen Labormaßstab auf-
geklärt werden. Diese Resultate bildeten die Basis für die größerskaligen (100 g
Probenmenge) Versuche, welche bei einer Heißeinlage (auf 1600 °C vorgeheizter
Ofen) durchgeführt wurden, um die Gemengeeinlage in einer Glasherstellungswanne
nachzustellen.
• Im direkten Vergleich der Methoden (unterschiedliche Heizrate und Proben-
menge) zeigten sich bei den Systemen AS 5, AS 10 und AS 16 bereits deutliche
Unterschiede. Die aus der Literatur und den Vorversuchen bekannte Soda-
Quarz-Reaktion ohne Al2O3-Beteiligung fand nicht statt. Vielmehr kam es in
Folge der schnell ansteigenden Temperatur zu einer quasi homogenen Auflö-
sung der eingebrachten Rohstoffe Quarz, Soda und des Korundes. Ein weiterer
gravierender Unterschied zeigte sich bei den Stabilitätsbereichen der Interme-
diaten. Lösten sich diese bei den Rampenversuchen bereits vor dem letzten ver-
bliebenen Rohstoff Korund wieder auf, so waren diese bei den isothermen Tests
die letzten noch stabilen kristallinen Bestandteile innerhalb der Schmelze. Dies
zeigte den signifikanten Vorteil einer hohen Heizrate: Der hochschmelzende Ko-
rund wurde vorzeitig in der intermediären Phase Carnegieit gebunden, welche
eine weitaus niedrige Schmelztemperatur als der Korund selbst aufweist. Somit
stellte sich eine komplette Einschmelzung des Gemenges schneller ein.
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• Die Auswahl der Rohstoffe bei der Gemengezusammenstellung ist ein weiterer
wichtiger Aspekt zur Optimierung des Einschmelzverhaltens. Daher wurden
der Einfluss verschiedener Al2O3- und B2O3-Rohstoffe auf den Einschmelzpro-
zess untersucht. Je nach gewähltem Al2O3-Rohstoff verlängerte sich die Ein-
schmelzzeit signifikant um bis zu 12,5 %. Dies lag an der Ausbildung unter-
schiedlicher intermediärer Phasen, die sich im Laufe des Aufschmelzprozesses
bildeten. Dabei wurde ein signifikanter Einfluss der vermehrten Bildung von
Cristobalit auf die Gesamtaufschmelzzeit deutlich. Je höher dieser Anteil, desto
länger wurde die Gesamtumwandlungszeit von Gemenge zu Glas. Auffallend
hierbei zeigten sich die Rohstoffe Böhmit und Tonerde, welche als Gemeinsam-
keit eine zu den Rohstoffen Korund und Gibbsit vergleichsweise hohe spezifi-
sche Oberfläche aufwiesen.
Kam es statt dessen zu einer mehrheitlich Carnegieit dominierten Intermedia-
tenbildung, so stellten sich kürzere Gesamtumwandlungszeiten ein, was im
Falle der Gibbsit- und Korundgemenge gegeben war. Diese These wurde durch
die Ergebnisse der Untersuchungen hinsichtlich des Boroxidrohstoffes weiter
untermauert, wo der Cristobalit als dominierende intermediäre Phase auftrat
und die Einschmelzzeit deutlich verlängerte. Grund hierfür ist vermutlich der
um 5 mol% geringere Na2O-Gehalt in den Systemen AS 105, wodurch zu
wenig Natriumoxid für die Ausbildung von Carnegieit im größeren Umfang,
vorhanden war. Daher wandelte sich das vorhandene SiO2 unter Temperaturein-
wirkung lediglich in die Hochtemperaturmodifikation Cristobalit um, welcher
einen höheren Schmelzpunkt als das Mischoxid Carnegieit aufweist.
• Die JMAK-Betrachtungen der Al2O3 und B2O3-variierten Systeme zeigten zwei
voneinander abweichende Einschmelzmodelle. Die Al2O3-variierten Systeme
mit Ausnahme von AS 10 B mit Böhmit als Al2O3-Rohstoff und das boroxid-
haltige System AS 105 T (Tincalconit) wiesen mit einem Exponenten N < 1,9 laut
JMAK-Betrachtung allesamt eine von Inter-Partikel-Porenkanälen ausgehende
2-dimensionale Schmelzbildung auf (siehe Abbildung 5.14). Diese breitete sich
im Laufe der Temperaturbehandlung immer weiter aus, wodurch die verbliebe-
ne kristallinen Bestandteile sukzessiven gelöst wurden. Die Systeme mit einem
Exponenten N > 2,4 zeigten hingegen einen zu den Rampenversuchen analogen
Mechanismus. Einzelne Schmelznester führten zu einer flächigen Ausbreitung
der Schmelze, wodurch die verbleibenden festen, kristallinen Bestandteile auf
dieser aufschwammen. Im Gegensatz zu den Rampenversuchen bildeten hier
jedoch die Intermediaten die letzten nachweisbaren kristallinen Phasen.
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Damit konnte mit dieser Arbeit ein signifikanter Einfluss der Heizrate sowie der
Rohstoffauswahl auf das Einschmelzverhalten gezeigt werden:
• Eine höhere Heizrate beim Einschmelzen, bewirkt die Ausbildung niedrig
schmelzender Oxide und Mischoxide, was sich positiv auf die Gesamtlösungs-
zeit des Gemenges auswirkt. Im Hinblick auf die industrielle Anwendbarkeit
könnte daher eine dünne großflächige Auflage auf die Schmelze diese höhere
Heizrate begünstigen. Dadurch könnten die vorteilhaften höheren Gradienten
erreicht werden. Eine Vorheizung des Gemenges auf bsp. 500-800 °C würde in
diesem Fall keine signifikante Besserung der Einschmelzzeit hervor rufen, da
in diesem Temperaturbereich bereits die ersten Reaktionen statt finden würden,
die kontraproduktiv auf die Ausbildung der „günstigen“ niedriger schmelzen-
den Intermediaten wäre.
• Mit der Rohstoffauswahl kann gezielt die letzte vorhandene intermediäre Phase
mit einem möglichst geringen eutektischen Punkt eingestellt werden und somit
die Gesamtlösungszeit des Gemenges verringert werden. Wird die Lösungszeit
verringert, so ergibt sich daraus aus minimiertes Risiko der Blasenbildung
durch Restkornlösung. So könnte durch die verringerte Lösungszeit zum einen
die durchschnittliche Verweildauer oder aber auch die Temperaturen im Auf-
schmelzbereich und damit der Energieeintrag reduziert werden. Beides würde
zu einer Kostenoptimierung des gesamten Glasherstellungsprozess beitragen,
da das Einschmelzen des Gemenges der höchste Kostenfaktor bei der Glasher-
stellung ist.
Bestimmte weitere Aspekte dieses Sachverhaltes sind noch nicht vollständig unter-
sucht. Es könnte unter anderem die Übertragung auf ein industriell hergestelltes
Spezialglas mit einem höheren Kompentenanteil eruiert werden.
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A. Anhang
A.1. Graphiken
Abbildung A.1.: Übersicht über die berechneten thermodynamisch stabilen Phasen
der Systeme AS 5 und AS 10.
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Abbildung A.2.: 27Al NMR - MAS - Spektren der Systems AS 5 und AS 16 bei unter-
schiedlichen Zeiten im Ofen. AS 5 - 0 = unbehandeltes Gemenge,
AS 5 - 6 bzw. AS 16 - 9 = Glas ohne röntgenographisch feststellbare
kristalline Bestandteile
Abbildung A.3.: Avramimodell der Systeme AS 0 HT-XRD (links), AS 5 HT-XRD
(mitte), AS 16 HT-XRD (rechts) mit den Bereichen Lösung und
Bildung von Intermediaten, Hauptschmelzbereich und Restkorn-
lösung
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A.1. Graphiken
Abbildung A.4.: Vergleich der Ergebnisse aus den HT-XRD-Messungen (durchge-
zogene Linien) und Abbruchversuchen (gepunktete Linien) des
Systems AS 5 bei einer Heizrate von 5 K/min: Entwicklung des
Rohstoffanteils und des Umwandlungsgrades (links), während der
Temperaturbehandlung gebildete intermediäre Phasen (rechts)
Abbildung A.5.: Vergleich der Ergebnisse aus den HT-XRD-Messungen (durchge-
zogene Linien) und Abbruchversuchen (gepunktete Linien) des
Systems AS 16 bei einer Heizrate von 5 K/min: Entwicklung des
Rohstoffanteils und des Umwandlungsgrades (links), während der
Temperaturbehandlung gebildete intermediäre Phasen (rechts)
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A.2. Tabellen
System Heizrate [°C] Heizrate [K] PeakT [K] ln β
T 2m
1
Tm
AS 5 5 0,083 1250 -16,76 0,000799904
AS 5 8 0,133 1294 -16,35 0,000772708
AS 5 10 0,167 1324 -16,17 0,000755201
AS 5 20 0,333 1412 -15,60 0,00070814
AS 10 5 0,083 1322 -16,86 0,000756344
AS 10 8 0,133 1336 -16,41 0,000748419
AS 10 10 0,167 1349 -16,2 0,000741207
AS 10 20 0,333 1418 -15,6 0,000705144
AS 16 5 0,083 1397 -16,97 0,000715743
AS 16 8 0,133 1439 -16,56 0,000694855
AS 16 10 0,167 1445 -16,37 0,00069197
AS 16 20 0,333 1513 -15,7 0,000660873
Tabelle A.1.: Übersicht über die Werte zur Berechnung der Aktivierungsenergie mit
der Kissinger-Methode
System n kf
AS 0 6,7 6 · 10−19
AS 5 5,01 2 · 10−14
AS 10 5,50 7 · 10−16
AS 16 5,00 2 · 10−14
Tabelle A.2.: JMAK-Parameter nf und kfS aus den HT-XRD-Untersuchungen
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Nr. Beschreibung Temperatur
1 Entwässerungsreaktion -
2 Beginn Sodareaktion 753 °C ± 16 K
3 Soda vollständig verflüssigt 831 ± 7 K
4 Beginn der Quarzlösung 882 ± 20 K
5 Quarz vollständig in Schmelze gelöst 992 ± 3 K
6 Beginn Benetzung des Al2O3-Rohstoffes 1005 °C ± 7 K
7 Tropfbildung um Al2O3-Rohstoffes 1115 °C ± 43 K
8 Al2O3-Rohstoff gelöst 1550 °C
Tabelle A.3.: Beschreibung der während des Aufheizprozesses statt findenden Re-
aktionen bei den Untersuchungen des Benetzungsverhaltens
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A.3. Abkürzungsverzeichnis
AS Alumosilicat
BFT Batch-free-time (Zeit bis Gemenge aufgeschmolzen)
BT Böhmit
Carn Carnegieit
Dia Diaoyudaoit
DSC Dynamische Differenzkalorimetrie
DTA Differenzthermoanalyse
EGA Emissionsgasanalyse
FWHM Halbwertsbreite
HLW higl level waste glass
HT-XRD Hochtemperatur-Röntgenbeugung
HQ Hochquarz
iAK instanter Avrami-Koeffizienten
ICDD The International Centre for Diffraction Data
ICSD Inorganic Crystal Structure Database
liq liquidus
JMAK Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorow
K Korund
Nasi Natrosilit
Neph Nephelin
NT Natrit
NMR Kernmagnetische Resonanz
NMR-MAS Festkörper-Kernmagnetische Resonanzspektroskopie
NMS Natriummetasilikat
ppm parts per million
REM Rasterelektronenmikroskopie
SP stishovitähnliche Phase
STA simultane Thermoanalyse
Tinc Tincalconit
TC (Tief)-Carnegieit
TCr (Tief)-Cristobalit
TG Thermogravimetrie
TQ (Tief)-Quarz
XRD Röntgenbeugung
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A.4. Symbolverzeichnis
A Vorfaktor [73, 83] -
At0 amorpher Anteil des Gemenges -
Atx amorpher Anteil der getemperten Probe -
B Quotient aus A und R [73, 83] K
Bm Untergrundvariable [95] -
β Heizrate [79, 80] K/min
BL temperaturabhängiger Koeffizient [75] -
cmax Gesamtanteil an Phase [75] -
cs Konzentration [84, 85, 75] -
cs0 Konzentration zum Reaktionsstart [84, 85] -
d Distanz zw. Gemengeoberfläche & Messpunkt [78] m
D50 mittlere Partikelgröße µm
EA Aktivierungsenergie J/mol
Fk Strukturfaktor [95] -
HGK Reflexformvariable [96] -
HLK Reflexformvariable [96] -
k Ratenkonstante in JMAK-Modell [121, 122, 123, 124, 125] -
kB Bragg-Reflex [95] -
kd Ratenkonstante aus diagnostischem Plot [126] -
Kg Kristallitgröße nm
kH Ratenkonstante [84, 85] -
KI Kornindex 1/g
Lk Lorentz-Polarisations-Faktor -
liq liquidus -
mk Flächenhäufigkeit [95] -
n Exponent in JMAK-Modell [121, 122, 123, 124, 125] -
nd Exponent aus diagnostischem Plot [126] -
n n-te Ordnung [73, 83] -
ω amorpher Anteil -
ωb berechneter amorpher Anteil -
ωg gemessener amorpher Anteil -
ωi Wichtungsfaktor [95] -
2θ Position im Diffraktogramm °
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A. Anhang
r Reaktionsrate 1/K
R Gaskonstante J/molK
Rs berechneter Massenanteil des Standards [115] -
S least square - Methode [95] -
s Skalierungsfaktor [95] -
Sa erste Schmelzbildung °C
SF Scherrer-Formfaktor -
Sm Spezifische Oberfläche m2/g
Sv vollständige Schmelzbildung °C
t Zeit min
T Temperatur °C
T0 Starttemperatur °C
Th Temperatur hinten im Ofen °C
TL Liquidustemperatur °C
Tv Temperatur vorne im Ofen °C
TG Glasübergangstemperatur °C
TR Reaktionstemperatur K
U Umwandlungsgrad %
U Profilvariable [96] -
V Profilvariable [96] -
W Profilvariable [96] -
x gelöste Fraktion [73, 83] %
Ws eingewogener Massenanteil des Standards [115] %
yib Untergrundintensität [95] -
yic berechnete Intensität am Ort i [95] -
yio gemessene Intensität am Ort i [95] -
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Batch-to-Melt Conversion Kinetics in Sodium
Aluminosilicate Batches Using Different Alumina Raw
Materials
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Germany
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Germany
The batch-to-melt conversion in batches of sand, soda ash and corundum (C), alumina spinel (A), boehmite (B), or
gibbsite (G) as Al2O3 carrier are studied using thermal analysis, X-ray diffraction, and
27Al nuclear magnetic resonance spec-
troscopy. Laboratory-scaled batches are either heated continuously or quenched from 1600°C in a series of increasing dwell
times. The results show that the conversion from the raw materials to the fresh melt proceeds in two kinetic stages. During
the first stage (3–5 min), fast conversion of nearly 95% by mass occurs and the conversion coefficient increases in the order
G < C  A < B. The second stage is controlled by the slow dissolution of intermediate crystal phases, such as cristobalite,
carnegieite, sodium metasilicate, and diaoyudaoite, which leads to an increase in the total batch-to-melt turnover time of up
to 10 min. No direct correlation between the kinetic parameters characterizing the first stage and the fraction and dissolution
speed of intermediate crystals of the second stage could be established.
Introduction
Thermochemical reactions and glass formation dur-
ing rapid heating of glass batches are gaining increasing
importance in glass engineering and fundamental
research as the batch process requires 70–80% of the
total energy consumption in glass manufacturing.1,2
Energy consumption can be influenced by batch reac-
tions under nonequilibrium conditions of the solid raw
materials toward the stable melt above liquidus temper-
ature. This must be understood to derive optimized
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process parameter and raw material selections. In par-
ticular, the sequence of reactions during batch heating
has been intensively studied in the soda lime–silica and
soda–borosilicate systems using thermal analysis of first-
order transitions including weight loss and gas species
determination,3–6 X-ray diffraction (XRD),7,8 23Na,
29Si, and 13C magic-angle spinning nuclear magnetic
resonance (MAS-NMR) spectroscopy,9 heating micro-
scopy,10 and conductivity measurements,11,12 while the
observation of the batch-free time (BFT) provided
direct access to the overall kinetics.13 Based on chemi-
cal potentials, thermal gradients and the heterogeneity
of the system mathematical models were derived to
describe the local batch-to-melt conversion inside the
batch blanket.14
With respect to the Na2O-Al2O3-SiO2 (NAS) sys-
tem, which acts as a basic model to aluminosilicate
glass manufacturing (used raw materials: soda ash, alu-
mina, and low quartz), a lack of experimental data and
theoretical framework is evident. Recently, Pierce
et al.15 studied the effect of different alumina carriers
in the context of nuclear waste vitrification. They found
that for the target alkali-poor aluminoborosilicate com-
position, the use of gibbsite c-Al(OH)3 or boehmite
AlO(OH) as an alumina source produced substantially
less foaming than a batch with corundum a-Al2O3.
The delayed dissolution of corundum associated with
low viscous, Al-poor melts, and early pore closure was
considered as an origin of the intensive foaming and
slow batch-to-melt conversion kinetics.15 On the other
hand, the faster melting of the batch with boehmite as
compared to that with gibbsite (both without foaming)
remained unexplained.15,16
The present study aims at combining data from
differential thermal analysis (DTA), thermogravimetry,
X-ray diffraction (XRD), and 27Al magic-angle spin-
ning nuclear magnetic resonance (MAS-NMR) of a ser-
ies of quenched batches (laboratory size) with sodium-
rich aluminosilicate compositions using corundum, alu-
mina spinel, boehmite, and gibbsite as Al2O3 sources
to reveal differences in the development of the crystal
phases and the melting path under conditions far from
equilibrium and closer to those found in industrial set-
tings. To bypass the foaming issue when dealing with
quenched batches, samples were fining agent free and
milled before studying their microstructure. We show
that the batch-to-melt conversion kinetics can be
divided into two stages. In the first stage, reactions of
the raw materials lead to fast conversion, while in the
second stage, relatively slow dissolution of intermediate
crystal phases, such as carnegieite, extend the total
batch-to-melt time.
Experimental
Batch Preparation and Thermal Treatment
Four different glass batches were prepared using low
quartz (SiO2, D50 = 35 lm, SiO2 = 99.9%), soda ash
(Na2CO3, D50 = 300 lm, Na2O = 58.3%), and either
corundum (a-Al2O3, D50 = 25 lm, Al2O3 = 99.9%,
specific surface = 4.5 m²/g), alumina spinel (c-Al2O3,
D50 = 85 lm, Al2O3 = 99.5%, specific surface = 72
m²/g), boehmite (c-AlO(OH), D50 = 20 lm, Al2O3 =
77.3%, specific surface = 150 m²/g), or gibbsite (c-Al
(OH)3, D50 = 50 lm, Al2O3 = 75.0%, specific sur-
face = 0.5 m²/g) as an alumina source for a nominal
composition of 22.4 Na2O, 10.7 Al2O3, 66.9 SiO2
(mol%). All raw materials were provided by Schott
AG. The raw materials were weighed to form 1100 g
batches without adding water and subsequently, to
minimize batch variations, homogenized in a tumble
mixer for 15 min. Each batch was divided into eleven
100-g portions and ten portions were fed into a 200-
mL Pt/Ir crucible and placed in a preheated resistivity
furnace at 1600°C. The temporal evolution of the tem-
perature inside the glass batch was measured using
three S-type thermocouples, which were located at the
center, close to the wall, and at halfway between center
and wall of the crucible (Fig. 1). After 1, 2, 3, 4, 5, 6,
7, 8, 9, and 10 min, the crucible was removed from
the hot furnace and quenched in a bucket (20 L) of
water for a minimum of 5 min (the untreated eleventh
batch portion was nominally counted as 0 min). The
pretreated batches were named accordingly C0–C10,
A0–A10, B0–B10, and G0–G10 for using corundum
(C), alumina (A), boehmite (B), and gibbsite (G) in
the batch, respectively, while the number indicates the
dwell time in minutes. Subsequently, the batch was
thoroughly scraped out of the crucible and milled
(tungsten carbide planetary ball mill) to equilibrate dif-
ferences in the spatial batch-to-melt conversion based
on the large temperature gradient (Fig. 1). We note
that milling rejects the gaseous fractions (pores,
bubbles) from the total batch volume. X-ray fluores-
cence analysis of the pretreated batch C10 was
22.7  0.3 Na2O, 10.8  0.3 Al2O3, 66.5  0.3
SiO2 (mol%), which showed that evaporation of light
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elements (sodium) was negligible. The milled batches
(D50 = 25 lm) were used in the XRD, NMR, and
STA experiments.
Thermal Analysis
The weight loss and calorimetric events of milled
C0, A0, B0, and G0 batches (each ~100 mg) were
recorded using a simultaneous thermal analyzer (Net-
zsch STA 409 PC/PG, Selb, Germany) and a heating
rate of 5 K/min up to 1450°C in a Pt/3Ir crucible
under air atmosphere. The evolved gases were analyzed
using Netzsch QMS 403 C A€eolus, Selb, Germany).
X-ray Diffraction
X-ray diffraction patterns of each pretreated and
milled batch was collected using a XRD system (Pana-
lytical X’Pert Pro Diffractometer, Almelo, the Nether-
lands) in h/2h geometry using Ni-filtered Cu Ka
radiation (45 kV 40 mA source). A PIXel RTMS
detector was used in scanning mode. XRD patterns
were recorded from 5 to 80° 2h with a step size of
0.003° 2h and a counting time of 49.47 s, which led
to a total measuring time of 80 min. Rietveld refine-
ment was performed using X’Pert High Score Plus soft-
ware (Panalytical, Almelo, The Netherlands) and
ICDD and COD patterns. For the quantitative deter-
mination of the amorphous fraction, 20 wt% CaF2
(MERCK <97.0%, CAS: 7789-75-5) was added as
standard material with an known amorphous content
of 11.8 wt% to the sample. This method relates the
overall amorphous mass fraction x to the small overes-
timation of an internal crystalline standard in the Riet-
veld refinement. The amorphous mass fraction x is
then calculated by17:
x ¼ 1WS=RS
1WS ð1Þ
where WS is the weighted mass fraction of the internal
standard and RS is the Rietveld analyzed mass fraction
of the internal standard.
Nuclear Magnetic Resonance
The near range structure of aluminum was
observed employing 27Al MAS-NMR spectroscopy.
MAS spectra for 27Al were collected with a Bruker
Avance DRX 400 NMR spectrometer (9.4 T) at
400 MHz using a commercial 3-channel 4-mm probe
head at 10 kHz magic-angle spinning (MAS). Frequen-
cies were referenced to AlCl3 (0 ppm). To facilitate full
relaxation, the 27Al NMR spectra were acquired with
short radiofrequency p/12 pulses and a recycle delay of
1 s averaging 3 k transients. The spectra were processed
without additional broadening and referenced to exter-
nal aqueous AlCl3 at 0 ppm. The plots were integrated
with Mestrelab Research MNova NMR in manual
mode without subtracting the background.
Results
Batch Reactions for Continuous Heating
Figure 2 shows the calorimetric events and the
mass loss during heating of the milled batches C0, A0,
B0, and G0 at 5 K/min. The endothermic peaks and
shoulders (marked by I–VII in Fig. 2) are assigned to
dehydration, decomposition, and dissolution reactions.
In particular, the endotherm I (80–130°C), which is
present for all four batches, is assigned to the release of
surface water and surface CO2. This is confirmed by
Fig. 1. Temporal evolution of the batch temperature inside a
Pt/Ir crucible (100 g batch) at three positions: (1) center, (2)
halfway from center to wall, and (3) close to wall (see insert for
schematic representation of the spatial temperature gradient) after
placing into a preheated (1600°C) resistivity furnace. Lines con-
necting the data points are intended as visual guides.
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the ion current signal M/z = 18 and M/z = 44. The
endotherm II (300°C), which appears only for the
G0 batch, characterizes the gibbsite-to-boehmite trans-
formation and is accompanied by further water release
(M/z = 18).18,19 The conversion of boehmite to
c-Al2O3
19 or to amorphous alumina spinel18 is believed
to cause the broad endotherm III (450–510°C) in the
G0 and B0 batches and the signal M/z = 18 in the
mass spectrometer. In contrast, the endotherm IV
(850–870°C) is relatively sharp and occurs for each
batch. This peak is assigned to the soda ash decomposi-
tion reaction (incongruent melting), with a CO2 gas
release as proved by the M/z = 44 peak.20 For higher
temperatures, melt formation is assumed and the disso-
lution of residual sand and Al2O3 carrier is believed to
cause up to three endothermic signals. The first signal
is found at around 900°C for the A0 and B0 batches
(V), while for all batches (with exception of B0), a pro-
nounced shoulder at ca. 1050°C (VI) can be observed
in Fig. 2. Additionally, for the B0 batch an
endothermic shoulder appears at approximately 1200°C
(VII).
The thermogravimetric signals of Fig. 2 show that
the mass loss of the dehydration reaction I for G0 and
A0 batches is relatively large (8–9%), while for the
batches B0 and C0, the release of surface water is less
pronounced (1–3%). Transformations of gibbsite to
boehmite (II) and boehmite to amorphous or c-Al2O3
(III) are coupled with further dehydration leading to
5–10% mass loss for G0 and B0 batches, respectively.
At higher temperatures, the soda ash–sand reaction
(IV) causes additional mass loss due to CO2/CO gas
release, which is found to increase in the order G0 <
B0 < A0 < C0. The total mass loss is 13, 23, 17,
and 27% for C0, A0, B0, and G0 batches, respectively.
These values are found to be in close agreement with
the theoretical values calculated from the crystal water
and carbon dioxide content of the raw materials if the
Fig. 2. Differential thermal analysis signal (black line), relative mass (green line), and ion current (blue for M/z = 18, red for M/
z = 44) as a function of temperature for heating the untreated batches G0, B0, A0, C0 in the STA at 5 K/min. Roman numbers I–VII
indicate endothermic reactions as described in the text.
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mass of the surface water (endotherm I) is subtracted
from the measured values.
Resistance Time of Raw Materials and Formation of
Intermediate Crystal Phases
Figure 3 shows the diffraction pattern of the
batches C0–C10, A0–A10, B0–B10, and G0–G10.
The initial raw materials are present in the batches up
to C6, A4, B4, and G6 for natrite (soda ash) and up to
C6, A5, B4, and G6 for low quartz. The Al2O3 carriers
were detected until C7, A7, B3, and G4 for corundum,
alumina spinel, boehmite, and gibbsite. We note that
in batches C1-5, B1-3, and G2-4, water-bearing soda
ash (= thermonatrite: Na2CO3H2O) was detected. The
hydration of soda ash was treated as a quench-relict as
the contact to water vapor during quenching into the
water bath cannot be ruled out (a submerge of the cru-
cible was prevented). In contrast to the hydration of
soda ash and the dehydration of the Al2O3 raw materi-
als, the formation of intermediate phases, sodium
metasilicate (Na2SiO3, SMS), low carnegieite (NaAl-
SiO4, LC), diaoyudaoite (Na2Al22O33, formerly known
as b-alumina: BA), and low cristobalite (LCr), resulted
from the thermochemical reactions of the batch compo-
nents. SMS was detected in the batches C1–C5, A1–
A3, B1–B3, and G1–G5. Low carnegieite was observed
in the samples C2–C7, A2–A8, B1–B4, and G2–G7.
Low cristobalite was discovered in C1–C7, A1–A6,
B1–B9 as well as in G1–G5. Diaoyudaoite was only
detected in the batches A1–A6, B2–B3, and G2–G5.
Figure 3 shows that extended dwelling leads to an
increase in the melt fraction, while the overall peak
height of the crystalline phases decreases continuously.
For a dwell time of 8–10 min, that is for the batches
C8–C10, A9–A10, B10, and G8–G10, peaks are absent
Fig. 3. Selected X-ray pattern of the treated batches using corundum (C), alumina spinel (A), boehmite (B), and gibbsite (G). A stacked
presentation of the XRD pattern is used to increase visibility. Indexed phases are low quartz: D; natrite: Ο; thermonatrite: ▼; corundum:
□; alumina spinel: ►; boehmite: ♦; gibbsite: ◊; low cristobalite: ▲; low carnegieite: ■; sodium metasilicate: *; diaoyudaoite: •.
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in the diffraction pattern. We note that this excludes
small mass fractions of crystals, which are beyond the
lower detection limit of the used diffractometer.
The mass fractions of the intermediate crystal
phases are shown in Fig. 4, while the resistance of the
raw materials parameterized as the batch-to-melt
(BTM) turnover time is compared in Fig. 5. Further,
the analyses reveal that each untreated batch consists of
a certain initial amorphous fraction (Table I) which is
due to the partially amorphous nature of the used soda
ash, SiO2 powder, alumina spinel, and the boehmite.
The increase in the amorphous content with dwell time
is compiled in Table I.
27Al MAS-NMR Spectra and Peak Assignment
Figure 6 shows selected 27Al MAS-NMR spectra
of C, A, B, and G batch series. The C0, B0, and G0
batches show a single peak spectrum with a maximum
in the range of 7 to 15 ppm, which is assigned to a six-
fold coordinated aluminum (VIAl).21,22 On the other
hand, the A0 batch has a second peak at around
63 ppm, which reflects a fourfold coordination of alu-
minum (IVAl) to oxygen.23 The preheated corundum
batches show four- and sixfold coordinated aluminum
for C1–C5, while for the alumina spinel, boehmite,
and gibbsite batches, both Al coordinations are visible
in Fig. 6 for A0–A6, B1–B5, and G1–G6. With
increasing dwell time, the relative proportion of the
AlO4 resonance increased at the expense of the octahe-
dral Al sites. The samples A8, C7, C8, B8, B10, and
G8 exhibits exclusively fourfold coordination of alu-
minum with oxygen with a maximum in the resonance
in the range of 54 to 57 ppm. This resonance is broad-
ened by second-order quadrupolar interaction and the
line shape, with a long tail to lower frequency, which is
typical for [IV]Al in different Q4(nSi) species and
expected in aluminosilicate glasses of depolymerized
Fig. 4. Cumulative mass fraction of the intermediate phases: sodium metasilicate (SMS), low cristobalite (LCr), low carnegieite (LC),
diaoyudaoite (BA), boehmite (Bo), and corundum (C) for batches C0–C10, A0–A10, B0–B10, and G0–G10.
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peralkaline23 and charge-balanced meta-aluminous24
compositions. Additional minor resonance of [IV]Al of
low carnegieite at 58.9–57.4 ppm25 is to be expected.
No [V]Al is detected in the preheated batches at 9.4 T.
The fraction of fourfold coordinated aluminum N4 is
compiled in Table I.
Discussion
To shed light on the conversion kinetics, the
thermal events of the relevant batch reactions will be
analyzed first. Inspection of Fig. 2 shows that the
endotherms I–III are assigned to solid-state reactions,
while the endothermic events V–VII require the pres-
ence of a sodium silicate melt. It is assumed that
besides the soda ash decomposition (Na2CO3 ?
Na2O + CO2), also the sodium metasilicate formation
(Na2CO3 + SiO2 ? Na2SiO3 + CO2) contributes to
peak IV as small amounts of sodium metasilicate are
found in the quenched batches (Fig. 4), which is in
agreement with reports of Hong and Speyer4 on low
sodium (di/meta)silicate fractions between 760 and
825°C. If one relates peak IV (soda ash decomposi-
tion) also to the formation of the first melt, then this
reaction would be independent of the nature of the
Al2O3 raw material as the peak is constant at around
850°C, indicating that the silicate melt is initially free
of alumina. In addition, peak IV of G0 and C0
batches is found to be broader and with a long tail
toward higher temperatures as compared to B0 and
A0, which is in agreement with the longer resistance
time found for low quartz and soda ash in the corre-
sponding quenched batches (Fig. 4). We note that all
batches were quenched in water to minimize crystal-
lization upon cooling. Preliminary test with A5
batches cooled in air showed secondary crystallization,
Fig. 5. Batch-to-melt (BTM) turnover time of low quartz, soda
ash, and Al2O3 carrier, that is, corundum (C), alumina spinel
(A), boehmite (B), and gibbsite (G).
Table I. Amorphous Fraction x and Fraction of Fourfold Coordinated Aluminum N4 = AlO4/(AlO4 + AlO6)
of the Untreated and Preheated Batches. Numbers in Parentheses Indicate Uncertainty of the Last Digit
Dwell time (min)
Corundum (C)
Alumina spinel
(A) Boehmite (B) Gibbsite (G)
x N4 x N4 x N4 x N4
0 0.17(8) 0 0.07(4) 0.25(9) 0.21(8) 0 0.06(6) 0
1 0.32(2) 0.65(4) 0.26(1) 0.35(9) 0.34(6) 0.18(7) 0.35(2) 0.24(4)
2 0.51(6) 0.25(4) 0.51(2) 0.43(8) 0.71(9) 0.57(6) 0.56(0) 0.48(5)
3 0.68(8) 0.33(8) 0.74(2) 0.59(3) 0.94(8) 0.88(9) 0.76(3) 0.67(6)
4 0.86(2) 0.57(4) 0.91(4) 0.73(2) 0.98(1) 0.94(5) 0.88(8) 0.60(0)
5 0.97(2) 0.77(2) 0.93(6) 0.84(3) 0.99(3) 0.90(6) 0.95(0) 0.87(6)
6 0.99(2) 0.92(8) 0.96(1) 0.96(8) 0.99(5) 1 0.98(9) 0.94(7)
7 0.99(4) 0.87(2) 0.99(3) 0.99(6) 0.99(8)
8 1 1 0.99(8) 1 0.99(8) 1 1 1
9 1 1 1 0.99(9) 1
10 1 1 1 1 1 1 1
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which biased the high temperature batch reactions.
The increase in the amorphous fraction shown in
Table I further confirms the close connection of the
batch-to-melt conversion with the decomposition of
the natrite in combination with the sodium metasili-
cate formation (Fig. 3). In particular, Table I shows
that in a relative short period of time (dwell times
shorter than 3–5 min), most of the raw materials (up
to 95% by mass) are liquefied. In case of continuous
heating of small batch mass (DTA scans, see Fig. 2),
this period is terminated below 1000°C. During that
time, the initially Al-deficient melt increases in alu-
mina content, which is proved by the increase in the
AlO4 resonance shown in Fig. 6. The deficiency in
the alumina content of the early melt is in agreement
with the assumptions of Pierce et al.15 who stated that
this process most likely causes a decrease in viscosity
and an early pore closure.
However, the most striking fact is that for the com-
plete melting of the batch 8–10 min is required, which
is almost twice as long as needed for liquefying 95% of
the raw materials. This second type of processes consists
of dissolution reactions of intermediate crystal phases,
whose fractions are quantified in Fig. 6 and which are
characterized by the endothermic events above 1000°C
in Fig. 2. In particular, it is assumed that the latter
peaks are governed by the dissolution of diaoyudaoite
(V), carnegieite (VI), and cristobalite (VII).
To study the conversion kinetics in detail, the
amorphous fraction x(t) (t = dwell time) of the
quenched batches was normalized to its initial value,
that is, ξx = (x(t) - x(t = 0 min))/(1 - x(t = 0 min))
where the fractional coordinate ξx represents batch-to-
melt conversion. Another fractional coordinate ξN4 was
derived from the fraction N4 of the fourfold coordi-
nated aluminum by applying the simple calculus
ξN4 = N4 = AlO4/(AlO4 + AlO6).
Figure 7 shows that the batch-to-melt turnover can
be divided into two stages. The first stage of the melt-
ing process is the conversion of the raw materials into
Fig. 6. 27Al MAS-NMR spectra of the untreated (C0, A0, B0, and G0), alumina crystal-bearing (C2, C4, C6, A2, A4, B2, B4,
B6 G2, G4, and G6), and the alumina crystal-free batches (C10, A8, B8, B10, and G10).
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an amorphous phase and several intermediate reaction
phases. The curves of ξx and ξN4 versus dwell time are
quasilinear and somewhat steeper with respect to the
boehmite batch than for the other three Al2O3 raw
materials. In contrast, the batch-to-melt conversion of
the second stage is relatively slow. The batch-to-melt
conversion is analyzed using the Johnson–Mehl–
Avrami–Kolmogorov (JAMK) equation26–30:
n ¼ 1 exp  Ktð Þn½  ð2Þ
where K is the reaction rate of the batch-to-melt con-
version and n is the coefficient which reflects the overall
power of the involved transformation process. As the
dominating reactions change from stage one to stage
two, a description of the overall conversion kinetics by
a single set of n and K parameters is not reasonable.
Thus, the instantaneous Avrami coefficient n(ξ) can be
calculated as31–33:
n nð Þ ¼ d ln  ln 1 nð Þð Þð Þ
d ln tð Þð Þ ð3Þ
to allow for changes in the overall conversion process.
Figure 8 reveals that during the first stage, the power
of the involved conversion processes increases in the
order G < C  A < B if one uses the amorphous
content of the partially converted batches. The same
trend, although less clear, is obtained if N4 is analyzed
(not shown).
For any parameter characterizing the conversion
kinetics, it appears that the power of the conversion
process of the first stage seems to have no influence on
the transformation kinetics of the second stage. Further,
the kinetics of the first stage and the initial particle size
of the Al2O3 raw material seem to be not correlated.
Instead, it appears that nucleation, growth, and subse-
quent dissolution of intermediates are concurrent reac-
tions, which are most likely initiated by chemical
inhomogeneities of the amorphous phase leading to
local supersaturation, an increased driving force, and a
reduced barrier in phase transformation. Consequently,
each Al2O3 raw material seems to generate its own
sequence of intermediate phases (Fig. 4). While they
Fig. 7. Batch-to-melt conversion ξx (left) and ξN4 (right) vs. dwell time of the untreated and preheated batches. Lines are intended as
visual guide.
Fig. 8. Instantaneous Avrami coefficient of the amorphous con-
tent as a function of the converted batch fraction. Lines are
intended as visual guide.
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appear for different periods of time, we found that
cristobalite resists the longest in the melt, followed by
carnegieite. For glass manufacturing, total dissolution
of these intermediate crystals must be considered.
In addition, one may discuss the effect of the water
on the melting processes as it can be a source of hydra-
tion of the evolving silicate melt. Small amounts of
water (predominately dissolved as OH groups) are
known to strongly decrease viscosity,34,35 reduce liquid
fragility,36,37 and promote nucleation38 of silicate melts.
Assuming a somewhat higher water content in the amor-
phous phase of the water-bearing batches, a stronger
tendency for crystallization of intermediate crystal
phases and an increase in BTM are expected. In con-
trast, Figs 4 and 5 show that for the water-bearing
batches B and G, BTM stays low, if the remaining silica
is bounded in carnegieite instead of being present as
cristobalite. In the case of the anhydrous alumina carri-
ers, the C batch with the lower amount of formed inter-
mediates showed a faster BTM. Thus, further data are
necessary to improve understanding of the dissolution
kinetics that control BTM. However, a comprehensive
analysis on the thermal stability of the intermediate crys-
tal phases in silicate melts is beyond the scope of this
study and will be addressed in a future work.
Conclusion
The batch-to-melt conversion in batches of sand,
soda ash, and Al2O3-carriers, such as corundum (C),
alumina spinel (A), boehmite (B), and gibbsite (G), is
found to proceed in two kinetic stages. During the first
stage, fast conversion of nearly 95% by mass occurs
and the conversion coefficient increases in the order G
< C  A < B. The second stage on the other hand is
controlled by the dissolution of intermediate crystal
phases. Despite its importance in glass manufacturing,
no direct correlation between the kinetic parameters
characterizing the first stage and the fraction and disso-
lution speed of intermediate crystals of the second stage
could be established.
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